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Introduction 
 
La  conductivité  électrique  est  un  des  paramètres  essentiels  dans  les  propriétés 
physiques d’un matériau. Dans  le cas des structures aéronautiques,  il est  incontestable que 
cette propriété doit être  la plus élevée possible  afin de  favoriser  l’écoulement des  charges 
électriques. Ces charges sont d’origine électrostatique, générées par le frottement de l’air ou 
bien  constituent  des  courants  électriques  de  forte  intensité  engendrés  par  la  foudre.  Ces 
écoulements de charges peuvent entraîner la dégradation des structures à faible conductivité 
électrique par claquage ou par une élévation excessive de la température provoquée  par  la 
dissipation d’une densité de courant importante.  
Les  composites  structuraux  utilisés  dans  l’industrie  aéronautique  sont  constitués 
généralement d’une matrice polymère renforcée par des fibres de carbone. Ces   composites 
présentent de très faibles niveaux de conductivité électrique du fait du caractère isolant de la 
matrice polymère. Pour résoudre le problème de l’écoulement des charges, il est absolument 
nécessaire  d’augmenter  la  conductivité  du  composite  tout  en  conservant  les  propriétés 
mécaniques intrinsèques de la matrice. 
 
La  récente  maîtrise  de  l’élaboration  de  nanoparticules  permet  d’obtenir  diverses 
géométries  dans  un  large  éventail  de  matériaux.  Ces  particules  nanométriques  peuvent 
présenter  les  caractéristiques  intrinsèques  des  matériaux  massifs  constitutifs  ou  bien  de 
nouvelles  propriétés.  Celles‐ci  ont  naturellement  trouvé  un  intérêt  dans  l’élaboration  de 
nanocomposites.    L’utilisation  de  charges  nanométriques  dans  les  composites  devrait  ainsi 
permettre d’égaler, d’améliorer,  voir de  surpasser  les propriétés des  composites  classiques 
tout en réduisant la quantité de charges utilisées.  
C’est  dans  cette  optique  que  les  nanofils métalliques  suscitent  un  intérêt  comme  charges 
conductrices.  L’état  des  connaissances  actuelles  présente  une  littérature  abondante  en 
matière  de  synthèse  et  d’étude  de  l’objet  mais  relativement  faible  en  ce  qui  concerne 
l’incorporation dans une matrice polymère1‐3. 
Le  principe  innovant  de  dispersion  de  nanofils  métalliques  dans  une  matrice  organique 
préfigure  le  nouveau  concept  de  matériaux  composites  conducteurs  faiblement  chargés 
conservant les caractéristiques mécaniques hautes performances de la matrice polymère.  
 
La  réalisation  de  nanocomposites  conducteurs  faiblement  chargés  (<5  %vol)  permet 
d’envisager un grand nombre d’applications dans divers domaines comme  l’écoulement des 
charges  électriques par  le biais d’une  structure  composite  conductrice,  la  réalisation d’une 
peau  conductrice  de  même  nature  que  le  composite  ou  l’élaboration  d’un  revêtement 
conducteur. Du fait de ses applications potentielles en aéronautique, ce travail s’est effectué 
en collaboration avec Airbus et MapAero,   dans  le cadre du programme NACOMAT, avec  le  
support financier de la DGCIS et du Conseil Régional Midi Pyrénées. 
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L’objectif de ce travail consiste à élaborer des nanocomposites conducteurs, ayant pour base 
une  matrice  polymère  thermoplastique  isolante  en  P(VDF‐TrFE)  faiblement  chargée  en 
nanofils métalliques. L’évolution des propriétés électriques, physico‐chimiques et mécaniques 
seront étudiées en fonction de la quantité de nanofils ajoutés. 
 
Ce mémoire est constitué de cinq chapitres : 
 
Le premier chapitre est une étude bibliographique. Elle présente l’état des connaissances des 
particules conductrices connues et utilisées à ce  jour, une  introduction aux phénomènes de 
percolation et de transport électrique ainsi qu’une description des propriétés physiques des 
composites et nanocomposites réalisés avec ce type de charges conductrices. 
 
Dans  le  deuxième  chapitre,  nous  présenterons  les  différentes méthodes  de  caractérisation 
utilisées au cours de cette étude.  
 
La matrice polymère P(VDF‐TrFE),  la  synthèse des nanofils métalliques,  la préparation et  la 
mise en œuvre des nanocomposites seront présentées dans le troisième chapitre.  
 
Les  différentes  modifications  générées  par  l’incorporation  de  nanofils  dans  la  matrice,  
révélées par les études de la stabilité physique, des propriétés mécaniques et des relaxations 
diélectriques seront présentées et discutées dans le quatrième chapitre. 
 
Le dernier chapitre est entièrement consacré à la caractérisation de la conductivité électrique 
des  nanofils  et  des  nanocomposites  élaborés.  L’étude  de  la  résistivité  surfacique  complète 
l’étude  des  propriétés  électriques  des  composites.  L’influence  de  la  nature,  la  taille  et  la 
géométrie des particules  conductrices  sur  les propriétés  finales des nanocomposites  seront 
discutées. 
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Chapitre 1 ­ Etude Bibliographique 
I. Introduction 
 
La  problématique  de  l’obtention  d’un  composite  conducteur  à matrice  polymère  n’est  pas 
récente.  L’élaboration  d’adhésifs  conducteurs4  illustre  la  première  solution  proposée  pour 
augmenter significativement la conductivité électrique d’une matrice polymère (epoxy). Dans 
ce  cas,  des  particules  conductrices  métalliques  (Ag,  Ni,  Au,  Pd  et  In)  de  dimensions 
microniques sont incorporées dans la matrice avec des taux de charge avoisinants 20 %vol. Ce 
fort taux de charge modifie les propriétés de la matrice. En plus d’augmenter la conductivité, 
le  poids  du  composite  final  approche  celui  du  métal  et  les  propriétés  mécaniques  sont 
dégradées. Afin d’alléger le composite final, des charges microniques de noir de carbone ont 
remplacé  le métal5 mais  la  problématique mécanique  persiste  et  la  conductivité  demeure 
inférieure  aux  charges  métalliques.  Dans  le  même  souci  d’allègement,  les  polymères 
conducteurs tels que le polypyrrole ont été insérés dans une matrice epoxy6 et présentent des 
niveaux de conductivité proches du noir de carbone pour un taux de charge équivalent. 
Il  est  possible  de  jouer  sur  deux  paramètres  pour  élaborer  un  composite  conducteur.  La 
géométrie  de  la  charge  conductrice  qui  déterminera  le  taux  de  charge  et  la  nature  du 
matériau constitutif de la charge qui fixera le niveau de conductivité final.   
 
II. Phénomène de percolation 
 
Le phénomène de percolation électrique est une notion incontournable dans l’étude et la 
réalisation  de  composites  conducteurs,  mais  ce  phénomène  illustre  plus  largement  un 
processus physique qui décrit pour un système quelconque, une transition d’un état vers un 
autre. Dans notre cas, il s’agit d’un système isolant vers un système conducteur. La transition 
s’effectue au‐delà d’un seuil critique  appelé : seuil de percolation. Il existe un grand nombre 
de modèles  statistiques qui décrivent  ce phénomène général. Dans  le  cas de  la  conduction 
électrique,  Kirkpatrick7  puis  Balberg8  ont  proposé  des modèles  qui  prennent  en  compte  la 
géométrie des particules conductrices et la notion de volume exclu entre celles‐ci. 
Le modèle énoncé par Kirkpatrick7 et repris par Stauffer9 suit une loi de puissance dans 
laquelle  intervient  la dimensionnalité du milieu et permet de décrire  la conductivité au‐delà 
du seuil de percolation. 
 
ߪ ൌ ߪ଴ሺ݌ െ ݌௖ሻ௧         Équation 1 
 
Où σ est la conductivité du mélange, σ0 est la conductivité des particules conductrices, p est la 
fraction volumique de particules, pc est  la fraction volumique au seuil de percolation et t est 
l’exposant critique décrivant la dimensionnalité du système (t=1,1‐1,3 pour 2D et t=1,6‐2 pour 
un système 3D).  
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  La  théorie  du  volume  exclus  de  Balberg  et  Binenbaum8  dans  un  système 
tridimensionnel décrit le phénomène de percolation et montre l’influence du facteur de forme 
sur  la  valeur de  la  fraction  volumique nécessaire pour  atteindre  le  seuil de percolation.  Le 
volume  exclu  d’un  objet  est  défini  comme  le  volume  autour  duquel  le  centre  d’un  objet 
identique ne peut appartenir ;  l’interpénétration de ces objets est par conséquent  interdite. 
Ce modèle différencie les objets sphériques et les bâtonnets en forme de cylindre.  
 
 
 
Figure 1 – Les bâtonnets i et j de longueur L et largeur 2r forment un angle θ. Le volume exclu 
est défini par le volume décrit par le centre du bâtonnet j jusqu’à ce que ce bâtonnet j entre 
en contact avec le bâtonnet i. 
 
Les bâtonnets sont des objets dont le facteur de forme (rapport de la longueur sur le diamètre 
L/r) est  largement  supérieur à 1  (L/r>>1). Pour  la détermination du  seuil de percolation,  le 
volume exclu de ces bâtonnets est assimilé à un cylindre fermé aux deux extrémités par deux 
demi‐sphères et est donné par l’expression suivante : 
 
θππ sin48
3
32 222 rLLrrVexc ++=       Équation 2 
Où θ est l’angle entre deux bâtonnets et <sin θ> est caractéristique du degré d’alignement des 
bâtonnets. Pour une orientation aléatoire des bâtonnets, <sin θ> est égal à ߨ/4. L’équation 2 
peut alors s’écrire :  
bâtonnetexc Vr
LrLV == 2π     Équation 3 
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Au  seuil  de  percolation  Vexc  est  constant.  Lorsque  les  bâtonnets  (L>>R)  sont  orientés 
aléatoirement, la valeur du volume exclu critique Vexc est comprise entre 1,4 et 1,8
10, 8.  
 
2,06,1 ±=== ccbâtonnetexc fr
LNV
r
LV    Équation 4 
Où Nc est la concentration critique de bâtonnets et fc la fraction volumique critique au seuil de 
percolation. Cette relation n’est valable que pour des particules de hauts facteurs de forme et 
permet de prédire  le taux charge nécessaire pour obtenir  le seuil de percolation  lorsque  l’on 
connaît la valeur du facteur de forme des particules. 
 
 
Figure 2 – Pourcentage volumique théorique calculé pour obtenir le seuil de percolation en 
fonction du facteur de forme des particules conductrices (valable pour les cas où L>>r). 
La Figure 2 montre l’influence du facteur de forme sur la valeur du seuil de percolation.  
 
Dans le cas de sphères de rayon r, le volume exclu critique s’écrit : 
 
௘ܸ௫௖ ൌ
ସ
ଷ
ߨሺ2ݎሻଷ ൌ 8 ௦ܸ௣௛è௥௘        Équation 5 
Pour  un  milieu  isotrope,  le  volume  critique  est  fonction  de  la  concentration  critique 
volumique de sphères Nc : 
 
௦ܸ௣௛è௥௘ ௖௥௜௧௜௤௨௘ ൌ ௦ܸ௣௛è௥௘ ൈ ௖ܰ  = 0,35    Équation 6 
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Le volume exclu critique peut donc s’écrire : 
 
௘ܸ௫௖௟௨ ௖௥௜௧௜௤௨௘ ൌ 8 ௦ܸ௣௛è௥௘ ௖௥௜௧௜௤௨௘ ൎ 2,8         Équation 7 
 
Cette valeur n’est obtenue que dans le cas d’objets « sphériques » répartis de façon aléatoire 
dans la matrice. 
 
III. Particules conductrices 
 
Le  facteur  de  forme  est  le  paramètre  géométrique  déterminant  pour  l’élaboration  de 
composites conducteurs et  la détermination de  la quantité minimale de charges à  introduire 
pour  atteindre  le  seuil  de  percolation.  C’est  pourquoi,  il  convient  de  classer  les  charges 
conductrices en deux catégories. Les particules de faible facteur de forme et les particules de 
haut facteur de forme. 
 
III.1. Faible facteur de forme 
 
Cette catégorie comporte les charges conductrices dont la valeur de la largeur est équivalente 
à celle de la longueur. Il s’agit de particules dont la géométrie est proche de la sphère. 
 
III.1.1. Noir de carbone 
 
Le noir de carbone est actuellement la particule conductrice la plus utilisée dans l’élaboration 
de composites et nanocomposites conducteurs. Il est possible d’obtenir une grande variété de 
grade en fonction de  la distribution des tailles des particules. Le prix de revient relativement 
faible  pour  ce  type  de  charge,  accentue  son  attractivité.  Actuellement,  il  est  possible  de 
disposer  d’une  granulométrie  allant  de  quelques  dizaines  de  nanomètres  jusqu’au 
micromètre.  Le noir de  carbone possède  l’avantage d’avoir une  faible densité proche de  la 
matrice polymère, ce qui permet d’obtenir des taux de charge massiques proches des taux de 
charge volumiques. Le noir de carbone se présente sous la forme d’une poudre constituée de 
particules quasi‐sphériques. A l’échelle nanométrique, la réalisation de composites génère de 
nouvelles difficultés telles que l’obtention d’une dispersion homogène de ces particules dans 
une  matrice  polymère11.  Une  dispersion  hétérogène  entraîne  la  formation  de  zones 
dépourvues  de  polymère  au  cœur  des  agrégats. Ces  inhomogénéités  induisent  des  erreurs 
dans  les  calculs de masses volumiques ainsi que des hétérogénéités dans  la distribution de 
tailles  de  particules12.  Ces  agrégats  peuvent  atteindre  ou  dépasser  le micromètre,  ce  qui 
influence la forme des particules et par conséquent la quantité de noir de carbone nécessaire 
pour  atteindre  le  seuil  de  percolation.  Le  carbone  graphite  possède  une  conductivité 
intrinsèque élevée de 6,1.104 S.m‐1. Cette valeur confirme l’intérêt de ce type de charge pour 
la réalisation de nanocomposites conducteurs. 
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III.1.2. Poudres métalliques 
 
Les  composites  contenant  des  particules métalliques  dans  leur  composition,  sont  élaborés 
dans l’objectif d’obtenir un niveau de conductivité maximal. En effet, les métaux présentent à 
température  ambiante  les  propriétés  de  conductivité  intrinsèques  les  plus  élevées.  La 
géométrie  ainsi  que  la  granulométrie  des  poudres  sont  relativement  similaires  à  celles 
obtenues  avec  le  noir  de  carbone.  Il  existe  aussi  des  similitudes  dans  les  problématiques 
d’homogénéisation et de dispersion des particules nanométriques.  Les métaux utilisés  sont 
choisis  en  raison  de  leur  conductivité  élevée  (cuivre,  nickel,  étain)  et  de  leur  résistance  à 
l’oxydation  (or et argent).  La  conductivité électrique moyenne de  ce  type de  charge est de 
l’ordre de 107 S.m‐1. 
 
III.2. Haut facteur de forme 
 
Le  concept  de  haut  facteur  de  forme  découle  du  lien  entre  le  phénomène  de  percolation 
électrique  et  le  volume  exclu  établi  par  Balberg8.  Les  particules  de  haut  facteur  de  forme 
doivent nécessairement présenter une dimension spatiale très largement supérieure aux deux 
autres.  
 
III.2.1. Fibres et nanofibres de carbone 
 
Les  fibres  de  carbone  sont  introduites  dans  une  matrice  polymère  pour  améliorer  les 
propriétés  de  conductivité  électrique.  La  grande  majorité  de  ces  fibres  est  obtenue  par 
segmentation  de  longues  fibres  de  carbone  utilisées  dans  la  réalisation  de  composites 
epoxy/fibres de carbone. Il est également possible de réaliser des nanofibres de carbone par 
dépôt  chimique  en  phase  vapeur  (Catalytic  Chemical  Vapor  Deposition  ‐  CCVD).  La 
conductivité de ces fibres est du même ordre de grandeur que le graphite soit 104 S.m‐1.  
 
III.2.2. Nanotubes de carbone 
 
Il  existe différentes méthodes de  synthèse de nanotubes de  carbone  (NTC). Ces méthodes 
permettent d’obtenir différents types de nanotube possédant un nombre de parois variable. 
La méthode par CCVD d’une réduction d’une solution solide13 sous atmosphère de méthane 
permet d’obtenir de grandes quantités de nanotubes avec des pourcentages de carbone sous 
forme  de  NTC  de  plus  de  90%.  Il  existe  aujourd’hui  des  solutions  pilotes  industrielles  qui 
permettent d’imaginer des productions de grande échelle et des diminutions importantes des 
coûts de ce type de charge. 
Les  propriétés  physiques  d’un  nanotube  de  carbone  individuel  sont  exceptionnelles.  Pour 
l’élaboration de composites,  la propriété  la plus singulière du nanotube de carbone est son 
facteur  de  forme  élevé.  Il  est  par  exemple  possible  d’obtenir  par  CCVD,  des  nanotubes 
possédant des facteurs de forme proches de 10 000. Cette propriété alliée à une conductivité 
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électrique  intrinsèque élevée  (environ 105 S.m‐1)  font du nanotube de  carbone un  candidat 
naturel à la réalisation de nanocomposites conducteurs faiblement chargés. 
 
III.2.3. Nanofils métalliques 
 
Les nanofils métalliques possèdent deux  caractéristiques primordiales pour  l’élaboration de 
nanocomposites conducteurs faiblement chargés. Le facteur de forme des nanofils est élevé 
(ratio 10‐200), ce qui permet d’imaginer  l’obtention de seuils de percolation pour de  faibles 
quantités  de  charge  conductrice.  Ces  nanofils  étant  métalliques,  il  est  alors  possible  de 
concevoir que ces particules possèdent la conductivité intrinsèque du métal qui les constitue. 
 
Figure 3 – Images réalisées14 par MET et diagrammes de diffraction des électrons obtenus 
pour des nanofils de cobalt, élaborés par « template » négatif. 
 
III.2.3.1. Elaboration 
 
III.2.3.1.1. « Template » positif 
 
Cette technique est basée sur  l’utilisation d’un support possédant un haut  facteur de  forme 
(NTC par exemple) que  l’on  recouvre de métal : « template » positif15,  16. L’objectif étant de 
conserver  le  haut  facteur  de  forme  du  nanotube  et  d’ajouter  la  conductivité  du métal  en 
surface. 
 
III.2.3.1.1.1. Méthode physique par PVD 
 
La méthode PVD  (Physical Vapor Deposition) consiste à arracher  les atomes de métal de  la 
cible sous  l’effet d’un  faisceau d’électrons ou d’une pulvérisation cathodique et de déposer 
ces  atomes  de métal  sur  le  substrat  (NTC).  Cette  technique  permet  d’obtenir  des  nanofils 
métalliques  de  haut  facteur  de  forme.  Il  est  ainsi  possible  de  déposer  différents  types  de 
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métaux  en  surface.  Cette méthode  présente  l’inconvénient  de  travailler  en  faible  quantité 
avec des NTC isolés. 
 
III.2.3.1.1.2. Méthode chimique 
 
Cette  méthode  de  dépôt  électrochimique  auto  catalytique17‐20  consiste  à  faire  croître 
chimiquement une couche de métal à la surface du nanotube de carbone par une succession 
d’étapes en solution : 
- Oxydation des NTC multi parois (chimiquement) 
- Fixation des particules métalliques de catalyseur à la surface des NTC 
- Réduction du métal en solution au contact des particules de catalyseur 
- Croissance de la couche métallique 
L’épaisseur de la couche de métal est proportionnelle au temps d’exposition dans la solution 
lors  de  la  dernière  étape.  Les  nanofils métalliques  obtenus  présentent  un  haut  facteur  de 
forme  et  différents  métaux  peuvent  être  déposés.  La  mise  en  œuvre  en  solution  est 
relativement aisée. La difficulté principale de cette  technique  réside dans  l’obtention d’une 
solution de NTC dispersés, nécessaire pour la première étape. 
 
III.2.3.1.2. « Template » négatif 
 
Le métal est déposé par voie électrochimique dans une membrane poreuse d’alumine réalisée 
par anodisation (AAO : Anodic Aluminum Oxide). La géométrie des fils élaborés est conférée 
par le support poreux constitué de canaux de diamètre nanométrique.  
Cette technique14 produit des fils de haut facteur de forme et de taille homogène. La synthèse 
s’effectue en solution et permet  l’obtention de nanofils en grande quantité. La géométrie et 
les quantités produites sont liées à la géométrie du « template ». 
 
III.2.3.1.3. Epitaxie 
 
Il  s’agit  d’une  croissance  cristalline  en  solution  d’un  germe métallique  dans  une  direction 
privilégiée.  Cette  technique  est maitrisée  pour  un  seul  type  de métal :  l’argent.  Les  ions 
métalliques présents en solution sont réduits au contact d’un germe. La croissance épitaxique 
dans  une  direction  privilégiée  est  assurée  par  un  polymère  (PolyVinylPyrrolidone  ‐  PVP), 
appelé  agent  d’encapsulation.  Cette  technique21  produit  des  fils  en  quantité  remarquable 
mais les nanofils recueillis restent recouverts de PVP. 
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IV. Phénomène de transport électrique 
 
Les  mécanismes  de  conduction  et  plus  particulièrement  de  transport  de  charges  sont 
parfaitement  identifiés dans  le cas des solides ordonnés. Les propriétés électriques résultent 
de la répartition des électrons dans les bandes d’énergie. 
 
Figure 4 – Structure de bandes d’un métal, d’un semi‐conducteur et d’un isolant à T = 0 K 
Dans les métaux (conducteurs), la bande de conduction (BC) et la bande d’énergie de valence 
(BV) se chevauchent. Les électrons peuvent alors se déplacer de proche en proche entre  les 
atomes.  
Dans les isolants, la hauteur de la bande interdite séparant la bande de conduction (BC) de la 
bande de valence (BV) est  importante (Eg ≈ 5 eV). Il n’y a pas de niveau d’énergie accessible 
pour les électrons, la conduction est impossible. 
Dans  les semi‐conducteurs,  la hauteur de  la bande  interdite est plus  faible  (Eg ≈ 1‐3 eV). La 
conduction reste faible et augmente significativement avec la température. 
Les matériaux  conducteurs  possèdent  une  conductivité  liée  à  la mobilité  et  au  nombre  de 
porteurs de charge : 
  ߪ ൌ ݊ݍߤ   Équation 8 
 
Où n représente la densité de porteurs de charge, q la charge élémentaire et μ la mobilité des 
porteurs.  
 
Dans  un  métal,  les  états  électroniques  sont  délocalisés  sur  l’ensemble  de  la  structure 
cristalline. Le  transport de charges y est  limité par  les vibrations du  réseau qui augmentent 
avec  la  température,  provoquant  la  diffusion  des  porteurs  de  charge.  Par  conséquent,  le 
nombre  de  porteurs  de  charge  reste  constant  mais  la  conductivité  augmente  lorsque  la 
température diminue parce que la mobilité augmente. Dans un semi‐conducteur, on observe 
le  phénomène  contraire.  Les  seuls  porteurs  de  charge  libres  existants  proviennent  de 
l’excitation  thermique d’électrons avec une énergie supérieure à celle du gap. Leur nombre 
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décroît exponentiellement à basses températures et la conductivité diminue donc de manière 
exponentielle avec la décroissance de la température. 
    
  ߪ ן ߪ଴݁
ି
ಶ೒
మೖ್೅  Équation 9 
 
Pour  les  composites  conducteurs  à  matrice  polymère,  la  structure  électronique  est  plus 
complexe  car  le matériau  final  est  constitué  de  particules  conductrices  noyées  dans  une 
matrice  isolante.  Le  système  est  alors  considéré  comme  un  solide  désordonné  à  l’échelle 
macroscopique. A  cause du désordre existant,  les états électroniques ne peuvent plus être 
considérés comme délocalisés et les électrons occupent alors des états localisés dans la bande 
interdite et proches du niveau Fermi.   Selon Anderson  les états électroniques peuvent être 
décrits par des fonctions d’onde localisées dans l’espace avec une longueur de localisation ߦ. 
Le transport de charge dans les solides désordonnés peut s’effectuer suivant les mécanismes 
suivants :  
- Mécanisme  de  saut  (hopping)  entre  états  localisés  (ou  sites  disponibles)  situés  aux 
abords  proches  du  niveau  de  Fermi)  au‐dessus  d’une  barrière  de  potentiel  et 
généralement assisté par  les vibrations du réseau (phonons). Les sauts peuvent avoir 
lieu entre les plus proches voisins ( modèle HNN : « Hopping to nearest neighbours ») 
ou  à  distance  variable  (modèle VRH :  « Variable  range  hopping) »)  pour  lesquels  on 
minimise  l’énergie de saut mise en  jeu par  l’optimisation de  la  longueur du saut. Ces 
mécanismes sont généralement observés dans le domaine des basses températures. 
- Mécanisme par effet tunnel (modèle QMT : « Quantum Mechanical Tunneling ») où le 
porteur de charge  traverse par effet  tunnel une barrière de potentiel  séparant deux 
sites  localisés et associés par paires. Ce  transfert de  charge est aussi observé à  très 
basse température. 
- Mécanisme de sauts assistés par phonons entre états d’énergie  localisés des queues 
de bande  (associés au désordre).  La  conductivité observée est alors  thermiquement 
activée.  
 
IV.1. Systèmes homogènes 
 
IV.1.1. Modèle de Mott – Conduction par saut à distances variables (VRH) 
 
Le modèle de Mott22 décrit  le cas de  la  localisation des états électroniques autour du niveau 
de  Fermi ,  EF,  avec  une    décroissance  exponentielle  de  la  fonction  d’onde  du  porteur  de 
charge. Ces états  localisés sont répartis de façon homogène et  isotrope et  le système parait 
homogène à  toutes  les échelles.    La  seule échelle de  longueur à prendre en  compte est  la 
longueur de  localisation ߦ. Comme décrit précédemment,  le transport de charges s’effectue 
par  sauts  entre  états  localisés.  Mott,  dans  son  modèle  ne  prend  pas  en  compte  les 
interactions  entre  porteurs  de  charge,  supposées  négligeables.  La  dépendance  en 
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température  de  la  conductivité  électrique  macroscopique  dans  les  solides  désordonnées 
s’écrit alors sous la forme suivante : 
 
   ߪ ൌ ߪ଴݁
ିቀ೅బ
೅
ቁ
ം
      Équation 10 
 
σ0  est  une  constante,  ߛ ൌ
ଵ
ଵାௗ
  est  un  exposant  dont  la  valeur  est  fonction  de  la 
dimensionnalité du système d (1,2 ou 3). T0 est la température caractéristique de Mott. Pour 
la dimension 3,  cette température T0 a pour expression : 
 
   ଴ܶ ൌ
ଵ଼
௞ಳకయேሺாಷሻ
     Équation 11 
 
ߦ est la longueur de localisation et N(EF) est la densité d’états localisés au niveau de Fermi.  
 
IV.1.2.  Modèle d’Efros et Shklovskii – Conduction par saut au plus proche voisin (NNH) 
 
Lorsque les densités de porteur sont élevées, les interactions entre électrons ne peuvent plus 
être  négligées  à  partir  d’une  certaine  température.  Le  modèle  d’Efros  et  Shklovskii23,  24 
reprend le modèle de Mott en tenant compte des interactions coulombiennes. Du fait de ces 
interactions entre porteurs, la densité d’états localisés s’annule au niveau de Fermi avec une 
forme parabolique  (Coulomb gap). La formation de cette bande interdite modifie l’expression 
de la conduction par saut à distance variable : 
 
 ߪ ൌ ߪ଴݁
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       Équation 12 
 
où  ଴ܶ ൌ
ଶ,଼௘మ
௞ಳకఌబఌ
  est  la  température  caractéristique  d’Efros  et  Shklovskii  et  ߝ  la  permittivité 
diélectrique effective du milieu. 
 
IV.1.3. Systèmes hétérogènes ‐ Modèle de Sheng 
 
Le modèle de  désordre  hétérogène  a  été  introduit  par  Sheng25  pour  décrire  la  conduction 
dans un milieu granulaire où des grains  (métalliques)  très  conducteurs  sont dispersés dans 
une  matrice  désordonnée  isolante.  Les  zones  désordonnées  apparaissent  comme  des 
barrières  isolantes qui gouvernent  les propriétés de conductivité macroscopique. Ce modèle 
de grains conducteurs et de barrières  isolantes est tout fait représentatif des hétérogénéités 
que  l’on  peut  observer  dans  les  nanocomposites  à matrice  polymère.  Lorsque  la  fraction 
volumique des grains est faible, les grains sont isolés et les électrons peuvent passer à travers 
les  barrières  isolantes  par  effet  tunnel  entre  grains  conducteurs.  Dans  ce  modèle,  la 
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dimension des grains et la distance moyenne entre grains interviennent en tant qu’échelles de 
longueurs s’ajoutant à la longueur de localisation.  
 
Le modèle CELT  (« Charging Energy Limited Tunneling ») est  le premier modèle de désordre 
hétérogène  développé  par  Sheng  dans  lequel  la  conductivité  est  limitée  par  l’énergie 
électrostatique de charge de  la capacité  formée par deux grains conducteurs séparés par  la 
barrière  isolante.  Le modèle  CELT  repose  par  conséquent  sur  l’hypothèse  où  l’énergie  de 
charge  Ec  est  supérieure  à  l’énergie  thermique  kBT.  Cette  condition  est  d’autant  plus 
facilement  réalisée,  que  les  grains  sont  de  dimensions  réduites  devant  la  hauteur  des  
barrières isolantes.  Le transport par effet tunnel entre les grains conducteurs, est alors décrit 
par une dépendance en température de la conductivité  de la forme :  
          ߪ ൌ ߪ଴݁
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           Équation 13  
L’expression établie par le modèle CELT est identique à celle donnée par le modèle d’Efros et 
Shklovskii. 
 
Sheng26 montre  que,  dans  le  cas  où  la  distance  entre  les  grains  conducteurs  est  faible  et 
l’énergie thermique kBT est supérieure à l’énergie de charge (énergie correspondant à l’ajout 
ou le retrait d’un électron du grain conducteur) le mouvement des électrons à l’intérieur des 
grains fait varier la différence de potentiel entre les grains conducteurs.  Les sauts entre gains 
conducteurs s’effectuent alors sans excitation  thermique mais par  fluctuation  thermique du 
potentiel électrique. La conductivité électrique s’écrit alors sous la forme : 
 
 ߪ ൌ ߪ௧݁
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         Équation 14 
 
où  ߪ௧  est  une  constante  qui  décrit  la  conductivité  à  très  basse  température,  Tt  est  la 
température  à  laquelle  les  fluctuations  thermiques  deviennent  suffisamment  grandes  pour 
permettre aux porteurs de charge de franchir la barrière de potentiel et Ts est la température 
en dessous de  laquelle  l’effet  tunnel est  indépendant des  fluctuations  thermiques. A haute 
température,  la  conduction  est  thermiquement  activée  alors  qu’à  basse  température,  les 
électrons transitent par effet tunnel et la conductivité devient quasiment indépendante de la 
température. 
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Figure 5 – Transport de charges par effet tunnel et par saut 
V. Propriétés des nanocomposites conducteurs à matrice polymère 
 
La  définition  de  composite  conducteur  est  une  notion  vaste  qui  rassemble  l’ensemble  des 
mélanges réalisés à partir de polymères contenant des charges conductrices. Cette définition 
peut être affinée en distinguant  les propriétés qui sont mises en avant pour  la réalisation du 
composite  final.  L’apparition  des  nanoparticules  (cf.III)  a  permis  de  susciter  un  intérêt 
nouveau  pour  l’élaboration  de  composites  conducteurs.  En  effet,  les  nanoparticules 
conductrices laissent entrevoir de nouvelles applications ainsi que de nouvelles propriétés. On 
peut raisonnablement penser que des particules de taille comparable à la dimension spatiale 
des molécules de  la matrices  seront beaucoup mieux  intégrées et permettront d’éviter  les 
phénomènes d’hétérogénéité de module mécanique à  l’échelle micronique. Et par  là même, 
de limiter la fragilisation engendrée par l’introduction des charges.  
 
V.1. Propriétés électriques 
 
En fonction du type de charge conductrice utilisée, le niveau de conductivité électrique atteint 
par  les  nanocomposites  est  assez  variable.  Il  est  possible  de  classer  les  nanocomposites  à 
matrice polymère en deux groupes distincts. 
    
V.1.1. Composites à conductivité électrique élevée 
 
Pour des applications,  il est possible qu’un niveau de conductivité élevé soit  le critère décisif 
et que  les propriétés mécaniques deviennent  secondaires.  Il  s’agit par exemple du  cas des 
adhésifs conducteurs qui n’entrent pas dans la fabrication de pièces structurales mais doivent 
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privilégier la facilité d’utilisation ainsi que la conductivité. L’introduction de nanoparticules de 
métal a permis de  retravailler  les anciennes  formulations à base de particules microniques. 
Les  différents  résultats  obtenus  ont  montré  que  l’utilisation  de  charges  métalliques 
nanométriques n’améliore pas27  la  conductivité  finale, et ne modifie pas  le  taux de  charge 
utilisée28.  Indépendamment de  la dimension nanométrique ou micronique des particules,  le 
seuil de percolation se situe aux alentours de 16 %vol29, 30 pour des particules sphériques. Ce 
qui est en accord avec le modèle théorique de sphères dispersées de Scher31. 
L’essentiel  du  poids  du  composite  final  est  directement  lié  à  la  quantité  de  particules 
métalliques  introduite  pour    atteindre  le  seuil  de  percolation  électrique.  Le  niveau  de 
conductivité maximal obtenu est de l’ordre de 102   S.m‐1. Forster obtient ce résultat avec des 
particules  d’or32  et  Alvarez33  dans  le  cas  de  particules  de  cuivre mais  pour  des matrices 
polymère différentes.  
Au‐delà de ces taux de charge, il est très difficile de garantir une dispersion homogène dans la 
totalité  du  volume.  Dans  ce  cas,  des  chemins  percolants  composés  d’agglomérats  de 
particules, en contact  les uns avec  les autres et dépourvues de polymère peuvent apparaître 
dans la matrice. Ce type de mélange hétérogène réalisé dans les colles conductrices (30 %vol), 
permet d’atteindre des conductivités  supérieures de  l’ordre de 105 S.m‐1. Dans ce cas,  il ne 
s’agit pas de  la conductivité d’un composite, mais de celle d’un amas continu de particules 
d’argent.  
 
V.1.2. Composites pour l’écoulement des charges électriques 
 
Ce  type de composite est  le plus  souvent effectué à partir de charges nanométriques de  la 
famille du carbone. Cette catégorie comporte deux grandes familles de nanocomposites :  les 
composites  fortement  chargés  en  noir  de  carbone  nanométrique11,  29,  30  et  les  composites 
faiblement chargés en nanofibres de carbone (NFC)34, 35 ou en nanotubes de carbone36, 37. Le 
haut facteur de forme de ces particules permet d’obtenir une fraction volumique inférieure à 
5% et des conductivités volumiques de 10‐1 S.m‐1. Il existe une grande disparité dans la valeur 
du  seuil de percolation,  ces  larges  fluctuations  sont essentiellement dues à des différences 
d’homogénéité des dispersions.  Les quelques études  traitant de  l’incorporation de nanofils 
métalliques1‐3, 38, présentent des seuils de percolation très bas (environ 2 %vol) et des valeurs 
de conductivité  limitées par  le choix du matériau constitutif et son oxydation de surface. Les 
valeurs de conductivité obtenues avec les différentes charges conductrices de haut facteur de 
forme  sont  proches  des  semi‐conducteurs  les  plus  performants.  Ces  résultats  très 
encourageants montrent que cette technologie peut être utilisée pour améliorer l’écoulement 
des charges électrostatiques dans les matériaux composites conducteurs. 
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V.2. Propriétés mécaniques 
 
V.2.1. Résultats 
 
Il existe  très peu de  travaux  concernant  l’élaboration des nanocomposites  conducteurs qui 
étudient  en  parallèle  l’évolution  des  performances  mécaniques.  La  multitude  de  travaux 
réalisés  sur  les propriétés mécaniques avec  la nano  silice39 et  les nano argiles montrent  les 
grandes  tendances dans  ce domaine40. Des études basées  sur  l’ajout de NTC41, ont  surtout 
montré  une  rigidification42,  40  de  la  matrice  liée  à  la  diminution  de  la  plasticité  et  une 
fragilisation pour de fort taux de charge (Figure 6).  
 
Des études43 ont été réalisées afin de lier l’influence de la taille de particules de même nature 
chimique  à  la  variation  de  Tg  d’une  epoxy. Des  particules  d’argent,  de  silice  et  de  noir  de 
carbone  montrent  une  tendance  identique  de  la  diminution  de  la  valeur  de  Tg  pour 
l’utilisation  de  tailles  nanométriques  par  rapport  aux  tailles  microniques.  Keshoju44  et 
Denver45, 46  insèrent de faibles quantités de nanofils de nickel dans un PDMS et remarquent 
un  comportement  similaire.  Le  facteur  de  forme  élevé  des  nanofils  entraîne  une  légère 
amplification du phénomène de rigidification déjà observé pour des particules sphériques. 
 
Figure 6 – Courbes de contrainte‐déformation de nanocomposites silicone/NFC et 
silicone/CNT 
 
Dans le cas des nanocomposites conducteurs faiblement chargés, les modifications en matière 
de  propriétés mécaniques  sont  relativement  faibles,  voire  nulles.  Ce  résultat  est  un  point 
positif pour  les particules conductrices de haut facteur de forme (NFC, CNT), car cela signifie 
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qu’à faible taux de charge, on peut obtenir un nanocomposite conducteur tout en préservant 
les propriétés mécaniques intrinsèques de la matrice polymère. 
 
V.2.2. Modélisation – Méthodes d’homogénéisation  
 
Comme  nous  l’avons  souligné  précédemment,  lorsque  l’on  ajoute  des  particules  dans  un 
matériau  pour  améliorer  la  conductivité  électrique,  on modifie  les  propriétés mécaniques. 
L’importance de cette modification est directement liée à la quantité de particules introduites 
ainsi qu’à la différence de module mécanique entre la matrice et les particules.  
Une  simple  loi  de mélange  appliquée  au module mécanique  se  contente  d’effectuer  une 
moyenne  des modules  en  fonction  de  la  fraction  volumique  de  chacun. Ce modèle  atteint 
rapidement  ses  limites  et  nécessite  d’être  amélioré.  Un  grand  nombre  d’études47‐50 
théoriques  et  expérimentales  à  partir  des  travaux  de  Voigt  et  Reuss  concernent  la 
modélisation des propriétés mécaniques des composites particulaires. Dans ces modèles,  les 
composites sont considérés comme des systèmes homogènes s’appuyant sur  les hypothèses 
suivantes: 
 
‐ La  taille  des  particules  doit  être  suffisamment  réduite  par  rapport  aux  propriétés 
macroscopiques étudiées. 
‐ Les particules doivent être dispersées aléatoirement pour avoir un composite isotrope 
à l’échelle macroscopique. 
‐ Le  système  est  considéré  comme  infiniment  dilué :  les  particules  ne  sont  pas  en 
contact. 
‐ Absence d’interaction entre la matrice et les particules. 
‐ Le composite est macroscopiquement isotrope et homogène en terme de module. 
 
A partir des postulats ci‐dessus, il existe un certain nombre de modèles mécaniques prédictifs. 
Ils  permettent  de  relier  les  propriétés  intrinsèques  des  constituants  à  celles  du  composite 
final. Dans  le  cas  du module  de  cisaillement,  deux  approches  permettent  de modéliser  le 
module du composite final. 
 
V.2.2.1. Modèle de Kerner 
 
Kerner50  propose  un  modèle  multiphasique  qui  peut  être  ramené  à  deux  phases.  Les 
particules  sont  supposées  sphériques  et  dispersées  aléatoirement  (absence  d’agrégat).  Le 
module mécanique du composite peut s’exprimer de la façon suivante : 
 
ܩ௖ ൌ ܩ௠
ഝಸ೛
ሺళషఱഔ೘ሻಸ೘శሺఴషభబഔ೘ሻಸ೛
ା ሺభషഝሻ
భఱሺభషഔ೘ሻ
ഝಸ೘
ሺళషఱഔ೘ሻಸ೘శሺఴషభబഔ೘ሻಸ೛
ା ሺభషഝሻ
భఱሺభషഔ೘ሻ
      Équation 15 
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Avec ߶  la  fraction  volumique  de  particules, ܩ௖  le module  du  composite, ܩ௣le module  des 
particules,  ܩ௠le  module  de  la  matrice  et  ߭௠le  coefficient  de  Poisson  de  la  matrice.  Les 
équations de Halpin‐Tsai48  introduisent un  formalisme d’écriture utilisant des opérateurs, ce 
qui permet de simplifier l’équation de Kerner. 
 
ܩ௖ ൌ ܩ௠
ଵା఍ఎథ
ଵିఎథ
             Équation 16 
 
Avec   ߞ ൌ ଻ିହజ೘
଼ିଵ଴జ೘
   ߟ ൌ ெೃିଵ
ெೃା఍
   et   ܯோ ൌ
ீ೛
ீ೘
. 
 
V.2.2.2. Modèle de Hashin et Shtrikman 
 
Le  principe  variationnel  de Hashin  et  Shtrikman49  fixe  des  bornes  entre  lesquelles  varie  le 
module  effectif  du  composite.  Ce modèle  est  très  utilisé  dans  la  prédiction  des  propriétés 
mécaniques  de matériaux  composites.  Il  permet  de  fournir  une  estimation  acceptable  des 
modules effectifs du composite final  lorsque  le ratio des modules des constituants est élevé. 
Les deux équations définissant les limites inférieures et supérieures sont les suivantes : 
 
ܩ௖
௨௣ ൌ ܩ௣ ൅
ଵିథ
భ
ಸ೘షಸ೛
ା
లഝሺ಼೛శమಸ೛ሻ
ఱಸ೛ሺయ಼೛శరಸ೛ሻ
       Équation 17 
 
ܩ௖
௟௢௪ ൌ ܩ௠ ൅
థ
భ
ಸ೛షಸ೘
ାలሺభషഝሻሺ಼೘శమಸ೘ሻ
ఱಸ೘ሺయ಼೘శరಸ೘ሻ
         Équation 18 
 
Avec ߶  la fraction volumique de particules, ܩ௖  le module de cisaillement du composite, ܩ௣le 
module de cisaillement des particules, ܩ௠le module de cisaillement la matrice et ܭ௣le module 
de compression des particules et ܭ௠ le module compression de la matrice. Ces deux modules 
pouvant être déduits du module d’élasticité à partir du coefficient de Poisson : 
 
ܩ ൌ ா
ଶሺଵାజሻ
      ݁ݐ     ܭ ൌ ா
ଷሺଵିଶజሻ
           Équation 19 
 
E étant le module d’élasticité du matériau et ߭ le coefficient de Poisson du matériau. 
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Figure 7 – Rapport théorique des modules mécaniques d’un composite P(VDF‐TrFE)/particules 
de nickel en fonction de la fraction volumique de nickel 
 
La  Figure  7 montre  l’écart  entre  une  loi  de mélange  classique  et  les  différents modèles 
prédictifs dans  le  cas d’un  composite P(VDF‐TrFE) 70‐30  chargé de particules de nickel. On 
remarque que le modèle de Kerner est assez proche de la limite basse du modèle de Hashin. 
 
Le P(VDF‐TrFE) 70‐30 possède un module élastique51 de 2,05 GPa et un coefficient de Poisson 
de 0,4, ce qui donne ܩ௠ ൌ0,73 GPa et ܭ௠=3,42 GPa. Le nickel possède un module élastique 
de 207 GPa et un coefficient de Poisson de 0,31, ce qui donne ܩ௣ ൌ79 GPa et ܭ௣=181,6 GPa. 
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Chapitre 2 ­ Méthodes de caractérisation et d’analyse 
I. Microscopie électronique 
 
I.1. Microscopie électronique à balayage (MEB) 
 
Les observations des nanofils et des composites présentées dans cette étude on été réalisées 
avec un microscope électronique à balayage JEOL JSM 6700F en mode détection des électrons 
rétrodiffusés, ce qui permet de faire ressortir  les nanofils métalliques au cœur de  la matrice 
P(VDF‐TrFE). La tension d’accélération utilisée et qui semble la plus appropriée est de 10 kV.  
Les échantillons observés en microscopie sont obtenus par cryofracture des nanocomposites. 
Les clichés réalisés permettent de visualiser  l’état de dispersion des nanofils dans  la matrice 
polymère et de vérifier leur géométrie après élaboration.  
 
I.2. Microscopie électronique à transmission en haute résolution (METHR) 
 
La  structure  et  la  texture  des  nanofils  ont  été  étudiées  par  microscopie  électronique  à 
transmission  haute  résolution.  Les  images  MET  et  METHR  ont  été  obtenues  avec    un 
microscope FEI Tecnai F20 S‐TWIN équipé d’un détecteur EDJ. Les nanofils sont dispersés dans 
du toluène et une goutte de cette dispersion est déposée sur une grille de cuivre recouverte 
d’une  membrane  de  carbone  trouée.  Les  échantillons  obtenus  sont  transparents  aux 
électrons. 
 
I.3. Spectroscopie de pertes d’énergie des électrons (EELS) et Zone de faibles pertes ou 
Valence Electron Energy Loss Spectroscopy (VEELS) 
 
Dans l’étude des matériaux, la spectroscopie EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy) est une 
technique associée à  la microscopie électronique à transmission, qui permet d’accéder à des 
informations  telle  que  la  structure  électronique  de  nanostructures.  Elle  permet  aussi 
d’identifier  et  de  quantifier  les  éléments  chimiques  présents  dans  l’échantillon,  mais 
également  d’obtenir  des  informations  sur  les  liaisons  chimiques  et  l’environnement 
cristallographique  local de  l’atome en  interaction. Le principe de cette technique repose sur 
l’analyse  des  pertes  d’énergie  des  électrons  diffusés  inélastiquement  par  les  atomes  de 
l’échantillon. La quantité d’énergie perdue par  l’électron  incident est équivalente à  l’énergie 
nécessaire à  l’extraction d’un électron d’un niveau N augmentée de son énergie cinétique.  Il 
est  alors  possible  de  déterminer  ce  niveau  correspondant  et  par  conséquent  la  nature  de 
l’élément.  
Le spectre obtenu représente  la variation de  l’intensité d’électrons diffusés en fonction de la 
perte d’énergie.  
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Dans ces spectres, on distingue deux zones d’énergie  liées à  la perturbation générée par  les 
électrons incidents sur les électrons du matériau. 
 
- La  première  zone  de  faible  perte  entre  0  et  50  eV,  est  représentée  par  un  pic  intense 
appelé pic sans perte proche de 1eV. Ce pic est composé de toutes les énergies élastiques 
et quasi‐élastiques qui correspondent à l’excitation des phonons. Cette zone correspond à 
l’excitation  des  plasmons  (excitation  collective  des  électrons  de  valence)  ainsi  qu’aux 
transitions inter et intra‐bandes. 
- La zone des pertes  lointaines s’étend au‐delà de 50 eV. Elle est associée aux excitations 
des  électrons  de  cœur  vers  les  états  libres  au  dessus  du  niveau  de  Fermi,  ce  qui 
correspond à l’ionisation de l’élément du matériau. 
 
La  spectroscopie  EELS  est  utilisée  dans  cette  étude  pour  caractériser  la  conductivité 
intrinsèque des nanofils métalliques. 
 
La  spectroscopie VEELS  consiste à étudier  la  zone des  faibles pertes et utilise  la  région des 
pertes faibles liées à l’excitation des électrons de valence.  
 
Dans cette étude,  les mesures VEELS sont effectuées avec un microscope TECNAI FEI équipé 
d’un filtre de perte d’énergie haute résolution Gatan (HR‐GIF High Resolution – Gatan Imaging 
Filter),  d’un  monochromateur  (filtre  de  Wien)  au  niveau  de  la  source  électronique  (afin 
d’améliorer la résolution) et d’une source HT optimisée. Les mesures ont été effectuées à 100 
KeV avec une résolution en énergie de 0,50 eV déterminée par  la mesure de  la  largeur à mi‐
hauteur du pic sans perte. Les conditions optimales d’acquisition des spectres VEELS sont pour 
un demi‐angle d’illumination ߙ de 2,5 mrd, un demi‐angle de collection ߚ de 6,5 mrd avec une 
dispersion  en énergie de 0,1 eV par canal. 
La fonction diélectrique de la zone de faibles pertes donne alors l’approche diélectrique de la 
partie  imaginaire  de  ‐1/ε(q,∆E)  appelée  fonction  perte  d’énergie  et  permet  grâce  à  un 
traitement  mathématique  de  Kramers‐Kronig  de  remonter  à  des  propriétés  optiques  et 
électriques du matériau. La conductivité électrique est calculée à partir du logiciel « Epsilon » 
qui effectue successivement la déconvolution, la correction angulaire et la normalisation de la 
partie  VEELS  de  la  transformation52  de  Kramers‐Kronig.  Avant  d’effectuer  les  analyses  des 
données VEELS, les spectres sont corrigés par une déconvolution de Fourier logarithmique. La 
fonction perte d’énergie Im (‐1/ε) est obtenue après correction angulaire et une normalisation 
du signal.   Re  (1/ε) est calculée via une transformation de Kramer‐Kronig. Re(ߝ) et  Im(ߝ) sont 
alors  déduites.  La  conductivité  électrique  ߪሺܧሻ  peut  être  déduite  en  introduisant  dans  le 
programme « Epsilon »53 la relation proposée par les travaux de Wang54. 
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II. Analyse calorimétrique diatherme passive (ACD) 
 
II.1. Dispositif et protocole expérimental 
 
L’appareillage  utilisé  pour  effectuer  les mesures  est  un  calorimètre DSC/MSDC de  Thermal 
Analysis  Instrument.  Dans  notre  cas,  les  coupelles  contenant  l’échantillon  et  la  référence 
inerte sont situées dans la même enceinte fermée par un couvercle en argent au cours d’une 
rampe en température. 
 
 
 
Figure 8 – Représentation schématique de la cellule d’Analyse Calorimétrique Diatherme 
passive 
Les coupelles sont placées sur le même support en constatan (sa résistance électrique ne varie 
pas  ou  peu  avec  la  température)  relié  à  des  thermocouples.  Lors  d’une  rampe  en 
température, la différence de température entre l’échantillon et la référence est mesurée par 
les thermocouples. Cette différence permet de déterminer le flux de chaleur différentiel entre 
la référence et l’échantillon.  
 
ௗொ
ௗ௧
ൌ ∆்
ோವ
         Équation 20 
 
∆ܶ est  la différence de  température entre  la  référence et  l’échantillon, ܴ஽ est  la  résistance 
thermique du disque de constantan et  
ௗொ
ௗ௧
 est le flux de chaleur. La mesure du flux de chaleur 
permet  de  mettre  en  évidence  les  différents  processus  physiques  et  chimiques, 
endothermiques  (fusion),  exothermiques  (cristallisation,  polymérisation)  ou  athermiques 
(transition vitreuse). 
Thermocouples 
Supports pour 
échantillon et 
référence 
Disque 
Constantan 
Bloc de 
chauffage 
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II.2. Thermogramme du P(VDF‐TrFE) 
 
Le  copolymère  poly(Fluorure  de  Vinylidène‐Trifluoroéthylène)  P(VDF‐TrFE)  est  la  matrice 
choisie  pour  élaborer  les  nanocomposites.  Il  s’agit  d’un  copolymère  thermoplastique  semi‐
cristallin  composé d’un arrangement  statistique d’entités  trifluoroéthylène dans  les  chaînes 
d’un PVDF. Le P(VDF‐TrFE) utilisé dans cette étude est un copolymère possédant 30% d’entités 
trifluoroéthylène  (en pourcentage molaire) et 70% d’entités VDF.  Il est nommé P(VDF‐TrFE) 
70‐30. 
La Figure 9 représente le thermogramme ACD du P(VDF‐TrFE) 70‐30 fondu à 200°C pendant 4 
minutes puis refroidi à ‐10°C/min. La vitesse de rampe en température lors de la montée est 
de 10°C/min. 
Les  copolymères  fluorés  présentent  une  température  de  transition  vitreuse  relativement 
basse, qui augmente avec le pourcentage molaire d’unités TrFE55. Dans le cas du P(VDF‐TrFE) 
70‐30, cette transition est difficile à observer en ACD. Plusieurs rampes ont été effectuées en 
augmentant  la vitesse pour magnifier  le saut de chaleur spécifique. Malgré  l’utilisation de ce 
protocole,  la  réponse de  la  transition vitreuse n’a pu être observée de manière significative  
comme l’avait déjà remarqué Ngoma56 pour ce même matériau. D’autres études57 du P(VDF‐
TrFE) 70‐30 révèlent néanmoins une température de transition vitreuse Tg à ‐30°C. 
 
Figure 9 – Thermogrammes ACD du P(VDF‐TrFE) 70‐30 obtenu pour une vitesse de rampe de 
10°C/min 
Les copolymères fluorés du type  P(VDF‐TrFE) présentent deux types de pics endothermiques. 
La transition de Curie ou ferro/paraélectrique se manifeste vers 100°C et  la fusion du P(VDF‐
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TrFE) qui intervient à 150°C. Dans le cas des polymères ferroélectriques, le pic endothermique 
associé  à  la  transition  ferro/para  est  pris  en  compte  pour  la  détermination  du  taux  de 
cristallinité suivant l’équation : 
 
 ߯௖ሺ%ሻ ൌ
୼ு೑ା୼ு೑೛
୼ுಮ
ൈ 100         Équation 21 
 
où Δܪ௙௣ est  l’enthalpie associée à  la  transition de Curie et Δܪ௙ est  l’enthalpie de  fusion du 
P(VDF‐TrFE). L’enthalpie de fusion du P(VDF‐TrFE) 100% cristallin étant représentée par Δܪஶ. 
Elle est déterminée à partir des enthalpies de fusion des entités PVDF et TRFE pures calculées 
par Clements58 (Tableau 1). Connaissant la masse molaire de ces entités et le rapport molaire 
de  PVDF  et  TRFE  (70/30),  on  déduit  l’enthalpie  de  fusion  du  P(VDF‐TrFE)  70/30  100% 
cristallin : Δܪஶ= 91,45 J.g
‐1. L’enthalpie du pic de transition ferro/paraélectrique mesurée par 
ACD est Δܪ௙௣= 16,91  J.g
‐1 et  l’enthalpie de  fusion Δܪ௙ = 29,28  J.g
‐1.  Le  taux de  cristallinité 
calculé du P(VDF‐TrFE) 70/30 est de l’ordre de 50%. 
 
 
∆H∞ PVDF = 1600 cal.mol
‐1  M PVDF = 64,03 g.mol
‐1 
∆H∞ TrFE = 1300 cal.mol
‐1  M TrFE  = 81,02 g.mol
‐1 
∆H∞ P(VDF‐TrFE) 70/30  = 1510 cal.mol
‐1
=  6322 J.mol‐1 
M P(VDF‐TrFE)  70/30 = 69,13 g.mol
‐1 
∆H∞ P(VDF‐TrFE) 70/30  = 91,45 J.g
‐1 
 
Tableau 1 – Données permettant le calcul de Δܪ∞ du P(VDF‐TrFE)70‐30 
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III. Analyse mécanique dynamique (AMD) 
 
III.1. Dispositif et protocole expérimental 
 
Les mesures d’analyse mécanique dynamique  sont  effectuées  au moyen d’un  rhéomètre  à 
déformation imposée ARES de Rhemotric Scientific. Les échantillons parallélépipédiques sont 
sollicités en torsion rectangulaire (Figure 10). 
 
 
Figure 10 – Schéma du fonctionnement du rhéomètre à déformation imposée ARES 
   
Les mesures  réalisées en analyse mécanique dynamique ont pour objectif de déterminer  le 
module de cisaillement mécanique complexe ܩכሺ߱, ܶሻ du matériau étudié. L’échantillon est 
soumis à une déformation sinusoïdale ߛכሺ߱ሻ de pulsation ߱. 
 
 ߛכሺ߱ሻ ൌ ߛ଴݁௜ఠ௧         Équation 22 
 
La mesure  du  couple  de  torsion  subi  par  l’échantillon  permet  de  déterminer  la  contrainte 
ߪכሺ߱ሻ, de même fréquence angulaire que la déformation imposée mais déphasée de δ (angle 
de perte)ߜ. 
 ߪכሺ߱ሻ ൌ ߪ଴݁௜ఠ௧ାఋ         Équation 23 
 
Le  module  complexe  de  torsion  ܩכ  est  simplement  le    rapport  de  la  contrainte  sur  la 
déformation : 
 ܩכሺ߱ሻ ൌ ఙ
כሺఠሻ
ఊכሺఠሻ
         Équation 24 
Avec 
 ܩכሺ߱ሻ ൌ ܩᇱሺ߱ሻ ൅ ݅ܩ"ሺ߱ሻ         Équation 25 
 
La  partie  réelle  ܩᇱሺ߱ሻ  du  module  mécanique  complexe  est  le  module  de  conservation 
caractéristique  de  l’énergie  emmagasinée  de  manière  réversible  dans  le  matériau 
Echantillon 
Mesure du couple de 
torsion 
Déformation imposée 
(moteur) 
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(composante  élastique).  La  partie  imaginaire ܩ"ሺ߱ሻ  est  le module  de  perte mécanique  ou 
dissipatif,  caractéristique  de  l’énergie  dissipée  dans  le matériau  par  frottement.  L’angle  de 
perte d’énergie tan ߜ est déterminé par  le rapport de  la partie  imaginaire sur  la partie réelle 
du module complexe. 
 
tan ߜ ൌ ீ
"ሺఠሻ
ீᇲሺఠሻ
          Équation 26 
Le module de cisaillement complexe ܩ"ሺ߱ሻ est proportionnel à la contrainte ߪכ : 
 
ܩכሺ߱ሻ ൌ ܭߪכ ൌ ܭ బ்
ఏ
݁௜ఋሺఠሻ         Équation 27 
Avec  ܭ ൌ ଷ௅
௔௕య
ൈ ଵ
ቀଵି଴,଺ଷ್
ೌ
ቁ
  est  le  facteur  de  forme  avec  ܮ  la  longueur,  ܽ  la  largeur  et  ܾ 
l’épaisseur de  l’échantillon  (ܾ << ܽ).  ଴ܶ est  le couple de torsion transmis par  l’échantillon et 
mesuré par le capteur et ߠ est l’angle de torsion.  
Les mesures sont effectuées dans  le domaine  linéaire à  la fréquence angulaire de 1 rad.s1 et 
une déformation de 0,1%. Le domaine linéaire est la gamme de déformation où la contrainte 
reste  proportionnelle  à  la  déformation  imposée.  G’,  G ‘’  et  tan  ߜ  sont  enregistrés 
simultanément lors d’un balayage en température à la vitesse de 3 °C/min. 
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III.2. Relaxations mécaniques 
 
Les échantillons étudiés de P(VDF‐TrFE) et de composites sont des barreaux mis en  forme à 
200°C  durant  5 min  sous  une  pression  de  0,3 MPa.  Tous  les  échantillons  testés  ont  une 
épaisseur  de  1  mm,  une  largeur    de  10  mm  et  une  longueur  40  mm.  Le  balayage  en 
température est effectué à la vitesse de 3 °C/min.  
 
 
Figure 11 – Relaxations mécaniques du P(VDF‐TrFE) 70‐30 observées au cours d’un balayage 
en température de 3°C/min à 1 rad/s. 
 
La  Figure  11  représente  la  réponse  mécanique  dynamique  du  P(VDF‐TrFE)  70‐30  à  une 
déformation de 0,1%. On observe six modes de relaxation entre ‐150°C et 130°C. 
A  basse  température,  la  relaxation  ߛ  se  présente  sous  la  forme  d’un  large  pic  faiblement 
résolu en G’’ autour de  ‐100°C.  Il s’agit d’un mode sous‐vitreux attribué à des mouvements 
localisés de courts segments de chaînes56.  
Le  copolymère P(VDF‐TrFE) est  semi‐cristallin et présente une partie de  sa phase  amorphe 
libre et une phase amorphe contrainte entre les phases cristallines.  
Les relaxations ߚ et ߙ sont associées aux relaxations de ces deux types de phase amorphe59. 
L’ACD permet de situer  la température de transition vitreuse aux alentours de ‐30°C (cf II.2). 
On associe  la  relaxation ߚ  ( ఉܶ ൌ  ‐33°C) à  la composante basse  température de  la  transition 
vitreuse de  la phase amorphe  libre. La relaxation ߙ  ( ఈܶ = 7°C) est associée à  la composante 
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haute  température  de  la  transition  vitreuse  de  la  phase  amorphe  contrainte60.  Cette 
relaxation n’est observable qu’au travers du comportement mécanique60.  
 
La relaxation   ߙ௖ obéit à une certaine cinétique et reste dépendante de  l’histoire thermique 
du  matériau.  En  effet,  cette  relaxation  n’est  pas  observable  lorsque  l’échantillon  est 
préalablement porté à 80°C. Un « recuit » à température ambiante d’environ 1 heure permet 
d’observer à nouveau cette relaxation. Dans la littérature61, un événement endothermique est 
généralement mis en évidence en ACD vers 50°C dans les copolymères à base de PVDF et de 
TrFE. Il est associé à des réorganisations conformationnelles réversibles des chaînes présentes 
à  la  surface  des  cristallites55.  Cette  relaxation  ߙ௖  apparait  dans  le  même  intervalle  de 
température  et  présente  la  même  dépendance  vis‐à‐vis  de  l’histoire  thermique.  Pour 
améliorer la résolution du mode de relaxation ߙ௖, les échantillons subissent un recuit d’ 1 h à 
40°C avant d’effectuer les mesures. Le mode de relaxation ߙ௖ est alors observé vers  ఈܶ೎= 55°C. 
 
On observe une  forte diminution du module G’ vers 80°C correspondant à  la manifestation 
mécanique du début de la transition ferro‐paraélectrique (température de Curie Tc1). Le pic de 
pertes mécaniques  à  100°C  est  également  la manifestation mécanique  de  la  transition  de 
Curie en accord avec la température de Curie Tc2 observée par ACD. 
 
IV. Spectroscopie diélectrique dynamique (SDD) 
 
IV.1.  Principe  
 
Le principe de cette technique expérimentale est présentée de façon plus exhaustive dans les 
ouvrages de Kremer62 et Schönhals, Schönhals63, et Runt et Fitzgerald64. 
 
L’application  d’un  champ  électrique  extérieur ܧሬԦ  sur  un  diélectrique  induit  une  polarisation 
macroscopique  ሬܲԦ  du  milieu.  Dans  le  cas  de  champs  électriques  faibles,  les  relations  de 
Maxwell permettent d’écrire la polarisation selon l’équation 28 :  
 
ሬܲԦሺ߱ሻ ൌ ሺߝכሺ߱ሻ െ 1ሻߝ଴ܧሬԦሺ߱ሻ          Équation 28 
 
où ߝ଴ la permittivité du vide, ߝכ la permittivité diélectrique complexe et ߱ la pulsation. 
ߝכ  est  la  fonction  réponse  du  système  et  caractérise  le  retour  à  l’équilibre  lors  d’une 
sollicitation extérieure dynamique (phénomène de relaxation). 
 
ߝכሺ߱ሻ ൌ ߝᇱሺ߱ሻ െ ݅ߝᇱᇱሺ߱ሻ         Équation 29 
 
La  partie  réelle  ߝᇱ  est  caractéristique  de  l’énergie  stockée  de manière  réversible  dans  le 
matériau  (composante conservative). La partie  imaginaire ߝᇱᇱ est proportionnelle à  l’énergie 
dissipée de façon irréversible dans le matériau (composante dissipative). Les parties réelles et 
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imaginaires de la permittivité diélectrique complexe sont reliées par les relations de Kramers 
et Krönig62, 63, 65 : 
 
ߝᇱሺ߱଴ሻ െ ߝ∞ ൌ
ଶ
గ
׬
ఠఌᇲᇲሺఠሻ
ఠమିఠబ
మ ݀߱
∞
଴         Équation 30 
 
ߝᇱᇱሺ߱଴ሻ ൌ
ଶ
గ
׬
ఠఌᇲሺఠሻఠబ
ఠమିఠబ
మ ݀߱
∞
଴          Équation 31 
 
Nous pouvons ainsi dissocier plusieurs contributions à  la polarisation totale, chacune d’entre 
elles étant associée à des temps d’observation caractéristiques : 
 
‐ Polarisation électronique : 10‐15 s 
‐ Polarisation ionique : 10‐12 à 10‐11 s 
‐ Polarisation dipolaire : 10‐9 à 105 s 
‐ Polarisation MWS (Maxwell‐Wagner‐Sillars) : >103 s 
‐ Polarisation interfaciale : >103 s 
 
IV.1.1. Etude des propriétés diélectriques 
 
La spectroscopie diélectrique dynamique est une technique  isotherme d’analyse diélectrique 
à  champ  électrique  variable.  Elle  permet  de  mesurer  les  propriétés  diélectriques  des 
matériaux.  L’objectif  de  cette  technique  est  de  déterminer  l’impédance  complexe  Z*  du 
matériau  étudié.    L’échantillon  est  placé  entre  deux  électrodes  aux  bornes  desquelles  est 
appliquée une tension sinusoïdale U(t) (ܷכen notation complexe). C’est une tension de faible 
amplitude U0 et de pulsation ߱. 
 
ܷכሺ߱ሻ ൌ ܷ଴݁௜ఠ௧         Équation 32 
 
Cette  tension  sinusoïdale  induit  un  courant  sinusoïdal  I(t)  (I*  en  notation  complexe).  Ce 
courant possède la même pulsation que la tension U(t) mais il est déphasé d’un angle ߶ ് గ
ଶ
 
car le matériau étudié n’est pas un diélectrique parfait. 
 
ܫכሺ߱ሻ ൌ ܫ଴݁௜ሺఠ௧ାథሻ                   Équation 33 
 
L’impédance complexe est déduite du rapport entre ces deux grandeurs : 
 
ܼכሺ߱ሻ ൌ ௎
כሺఠሻ
ூכሺఠሻ
           Équation 34 
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La permittivité diélectrique complexe ߝכሺ߱ሻ du diélectrique s’écrit donc : 
 
ߝכሺ߱ሻ ൌ ଵ
୧ωZכሺωሻ
           Équation 35 
 
IV.1.2. Etude de la conductivité dynamique 
 
L’impédance complexe est reliée à  la capacité complexe ܥכሺ߱ሻ et à  la permittivité complexe 
du matériau par l’équation suivante : 
 
ܥכሺ߱ሻ ൌ C଴ ൈ
ଵ
୧னZכሺனሻ
ൌ C଴εכሺωሻ         Équation 36 
 
Avec ܥ଴ ൌ
ఌబௌ
௘
. La surface de l’échantillon étant représentée par S et e son épaisseur. 
La  permittivité  complexe  peut  alors  s’écrire  en  fonction  de  l’impédance  complexe  et  de  la 
géométrie de l’échantillon et ne dépend que de ces paramètres. 
 
εכሺωሻ ൌ ଵ
୧னZכሺனሻ
ൈ ୣ
ఌబௌ
              Équation 37 
 
Un matériau diélectrique  idéal est  considéré  comme parfaitement  isolant,  les  seules pertes 
diélectriques  sont dues à des phénomènes de  relaxation. Cependant dans  les polymères et 
dans  les  composites,  la  conductivité  électrique  est  loin  d’être  négligeable  du  fait  de  la 
présence de charges libres. 
L’application d’un champ électrique macroscopique engendre par conséquent un courant de 
conduction  ainsi  qu’un  courant  de  déplacement  des  charges  liées  dans  le  cas  d’un  champ 
électrique variable. Aux pertes diélectriques s’ajoutent donc des pertes d’origine ohmiques. 
Soit un champ électrique harmonique ܧሬԦכሺݐሻ ൌ ܧ݁௜ఠ௧, la densité de courant résultante dans le 
milieu diélectrique s’exprime alors par  ܬԦכ ൌ ܬԦ௖ ൅ ܬԦௗ où  ܬ௖ est la densité de courant de 
conduction et ܬௗ la densité de courant de déplacement. 
 
ܬԦכ ൌ ܬԦ௖ ൅ ܬԦௗ           Équation 38 
ܬԦכ ൌ ߪௗ௖ܧሬԦכ ൅
డ஽ሬԦכ
డ௧
               Équation 39 
ܬԦכ ൌ ߪௗ௖ܧሬԦכ ൅ ݅߱ܦכ                           Équation 40 
ܬԦכ ൌ ߪௗ௖ܧሬԦכ ൅ ݅߱ߝכሺ߱ሻܧሬԦכ                   Équation 41 
D’autre part :            ܬԦכ ൌ ߪכሺ߱ሻܧሬԦכ 
Où ߪכሺ߱ሻ est la conductivité complexe. 
ߪכሺ߱ሻ ൌ ߪௗ௖ ൅ ݅߱ߝ଴ሺߝ௥ᇱ െ ݅ߝ௥ᇱᇱሻ            Équation 42 
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ൌ ߪௗ௖ ൅ ݅߱ߝ଴ߝ௥ᇱ െ ݅߱ߝ଴ߝ௥ᇱᇱ           Équation 43 
ൌ ሺߪௗ௖ ൅ ߱ߝ଴ߝ௥ᇱᇱሻ ൅ ݅߱ߝ଴ߝ௥ᇱ             Équation 44 
ൌ ߪᇱሺ߱ሻ ൅ ݅ߪᇱᇱሺ߱ሻ              Équation 45 
 
La partie réelle ߪᇱሺ߱ሻ ൌ ߪௗ௖ ൅ ߱ߝ଴ߝᇱᇱሺ߱ሻ de la conductivité complexe est associée aux pertes 
électriques  d’origine  ohmique  et  diélectrique  dans  le  milieu.  La  partie  imaginaire  
ߪᇱᇱሺ߱ሻ ൌ ߱ߝ଴ߝᇱሺ߱ሻ  est  liée  au  courant  de  déplacement,  c'est‐à‐dire  à  la  polarisation  du 
matériau qui est déphasée de 90° par rapport au champ électrique appliqué. La conductivité 
complexe et la permittivité complexe sont donc liées par la relation : 
 
ߪכሺ߱ሻ ൌ ݅߱ߝ଴ߝכሺ߱ሻ              Équation 46 
 
Il suffit de remplacer la permittivité complexe par son expression donnée précédemment : 
 
ߪכሺ߱ሻ ൌ ଵ
௓כሺఠሻ
ൈ ௘
ௌ
             Équation 47 
La  conductivité  complexe  comme  la  permittivité  complexe,  dépendent  de  la  géométrie  de 
l’échantillon et de l’impédance complexe. 
 
IV.2. Dispositif et protocole expérimental 
 
Les mesures de spectroscopie diélectrique dynamique sont effectuées avec un spectromètre 
Novocontrol  associé  à  un  analyseur  d’impédance  Solartron.  Les  gammes  de  fréquences 
explorées  lors des mesures sont comprises entre 10‐2 et 106 Hz. Ces mesures sont effectuées 
suivant des isothermes allant de ‐150°C à 140°C par pas de 5°C.  
 
Le dispositif expérimental est présenté sur la Figure 12. 
 
Figure 12 – Schéma du principe de mesure de spectroscopie diélectrique dynamique 
Les échantillons étudiés de P(VDF‐TrFE) et de composites  sont des  films mis en  forme  sous 
pression  durant  5 min  à  200°C.  Les  échantillons  sont mis  en  forme  sous  presse,  sous  une 
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pression de 0,3 MPa et présentent une épaisseur d’environ 150 µm. Pour favoriser le contact 
électrique, des métallisations à  l’or par pulvérisation cathodique  (sputtering)  sont déposées 
sur les surfaces des échantillons. 
 
IV.3. Phénomènes de relaxation 
 
IV.3.1. Observation des modes de relaxation diélectriques 
 
Le P(VDF‐TrFE) est un matériau  très polaire. La permittivité diélectrique de ce polymère est 
élevée pour un matériau organique, il possède en effet une permittivité diélectrique d’environ 
8 à 25°C et 1 MHz. 
La Figure 13 représente les pertes diélectriques ߝ" en fonction de la température à différentes  
fréquences  comprises  entre  10‐2  et  106 Hz  et  la partie  réelle  ߝᇱ  associée  à  la  transition de 
Curie. 
On observe trois relaxations diélectriques ߛ, ߚ et ߙ௖ dans l’ordre des températures croissantes 
et une transition ferro‐paraélectrique. Le P(VDF‐TrFE) étant un matériau ferroélectrique, il est 
caractérisé par une transition ferro/paraélectrique ou transition de Curie. Cette transition de 
premier ordre se situe vers 110°C et forme un pic  isotherme que  l’on observe nettement en 
spectroscopie  diélectrique  dynamique  et  plus  particulièrement,  sur  la  partie  réelle  de  la 
permittivité diélectrique. 
 
 
Figure 13 – Parties imaginaire et réelle de la permittivité diélectrique complexe du P(VDF‐
TrFE) 70‐30 en fonction de la température à différentes fréquences 
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A basse température,  la relaxation ߛ s’étend de ‐110°C à  ‐70°C, elle est seulement résolue à 
basses fréquences. Ce mode également observable en AMD est  la manifestation diélectrique 
des mouvements localisés de segments de chaînes dans la phase amorphe. 
Le mode principal noté ߚ apparaît nettement pour toutes les fréquences de sollicitation et sa 
position en température varie de ‐30°C à 40°C lorsque la fréquence varie entre 10‐2 et 106 Hz. 
Cette  relaxation  est  la  manifestation  diélectrique  de  la  transition  vitreuse  de  la  phase 
amorphe  libre59,  60.  Le mode ߙ௖  est  observé  comme  épaulement  basse  température  de  la 
transition de Curie. La  faible résolution ne permet pas une étude de son comportement. Le 
mode  ߙ  associé  à  la  phase  amorphe  contrainte  n’est  pas  observé  en  comportement 
diélectrique59 car la mobilité moléculaire n’est pas suffisante. 
 
IV.3.2. Analyse des phénomènes de relaxation 
 
L’analyse de  la permittivité diélectrique  s’effectue à  l’aide de  lois empiriques qui décrivent, 
pour chaque isotherme, le retour à l’équilibre du système sollicité. Dans le cas des polymères, 
les résultats expérimentaux sont ajustés analytiquement par  l’équation d’Havriliak Negami66, 
67 (HN). 
 
ߝுேכ ሺ߱ሻ ൌ ߝ∞ ൅
ሺఌೞିఌ∞ሻ
ሺଵାሺ௜ఠఛಹಿሻഀಹಿሻഁಹಿ
                Équation 48 
 
Avec ߝ∞  la permittivité diélectrique à  la  fréquence  infinie, ߝ௦  la permittivité  statique, ߬ுேle 
temps de relaxation, ߙுே et ߚுே les paramètres d’ajustement (ߙுே et ߚுே varient entre 0 et 
1). ߙுே décrit la largeur et ߚுே la symétrie du pic de perte diélectrique. 
Cette équation est la généralisation de l’équation de Debye (ߙுே ൌ ߚுே ൌ 1) et des modèles 
empiriques de Cole‐Cole (ߚுே ൌ 1)
68 et Cole‐Davidson (ߙுே ൌ 1)
69, 70. 
 
En présence de plusieurs modes de  relaxation diélectriques  et de déplacement de  charges 
libres, l’équation 48  devient :  
 
ߝுேכ ሺ߱ሻ ൌ ߝ∞ ൅ ∑ ቂ
ሺఌೞିఌ∞ሻ
ሺଵାሺ௜ఠఛಹಿሻഀಹಿሻഁಹಿ
ቃ௡௜ୀଵ െ ݅ ቀ
ఙబ
ఌబఠ
ቁ        Équation 49 
 
Où  le  dernier  terme  représente  la  contribution  de  la  conductivité  de  courant  continu  aux 
pertes diélectriques. n est le nombre de relaxations et ߪ଴ la conductivité électrique de courant 
continu.  
 
IV.3.3. Paramètres d’activation 
 
Dans les polymères, la dépendance en température du temps de relaxation est fonction de la 
nature de  l’entité  relaxante mais également du domaine de  température étudié. Lorsque  la 
température  augmente,  la  taille  des  entités  relaxantes  augmente  également. On  distingue 
deux types de comportement des temps de relaxation dipolaires.  
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IV.3.3.1. Comportement suivant la loi d’Arrhénius 
 
Le comportement de type Arrhénius correspond à une dépendance en température  linéaire 
du temps de relaxation. Ce comportement est caractéristique de l’état vitreux (T<Tg) où seules 
les entités relaxantes localisées peuvent être sollicitées. Le temps de relaxation obéit alors à la 
loi d’Arrhénius : 
߬ሺܶሻ ൌ ߬଴݁
Δಹ
ೃ೅          Équation 50 
 
où  Δܪ  est  l’enthalpie  l’activation du mode  exprimé  en  kJ.mol‐1, R  est  la  constante  des  gaz 
parfaits et   ߬଴  le  facteur pré‐exponentiel. Les  théories de mobilité moléculaire  telles que  la 
théorie des barrières et la théorie d’Eyring prévoient cette dépendance en température. 
 
IV.3.3.2. Comportement de Vogel‐Tammann‐Fulcher (VTF) 
 
Au  voisinage  et  au‐delà  de  la  température  de  transition  vitreuse,  la  dépendance  en 
température  des  temps  de  relaxation  n’obéit  plus  à  l’équation  d’Arrhénius.  Les  polymères 
sont à  l’état de  liquide surfondu. L’équation de Vogel‐Tamman‐Fulcher permet de décrire ce 
comportement en température du temps de relaxation : 
 
߬ሺܶሻ ൌ ߬଴݁
ಳ
೅ష೅∞         Équation 51 
 
Avec ߬଴ le facteur pré‐exponentiel, B est une valeur à la dimension d’une température et  ஶܶ 
est la température en‐dessous de laquelle il n’y a plus de mobilité moléculaire.  
 
IV.4. Conduction électrique dans les solides désordonnés 
 
Dans  les  solides  désordonnés  tels  que  les  nanocomposites,  la  partie  réelle  ߪᇱሺ߱ሻ  de  la 
conductivité complexe (Equation 45) est dépendante et augmente avec la fréquence. 
 
ߪᇱሺ߱ሻ ൌ ߪሺ0ሻ ൅ ߪ௔௖ሺ߱ሻ         Équation 52 
 
L’étude du comportement en fréquence et en température de  la conductivité ߪᇱሺ߱ሻ permet 
de remonter au mécanisme de transport de charges électriques  intervenant dans  les solides 
désordonnés  plus  ou  moins  conducteurs.  ߪሺ0ሻ  représente  la  conductivité  électrique  à 
fréquence  nulle,  c'est‐à‐dire  la  conductivité  de  courant  continu  ߪௗ௖  et  ߪ௔௖  représente  la 
conductivité de courant alternatif dépendant de la fréquence. Ce qui permet d’écrire : 
 
ߪᇱሺ߱ሻ ൌ ߪௗ௖ ൅ ߪ௔௖ሺ߱ሻ         Équation 53 
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On  observe  deux  types  de  comportement  distincts  de  ߪᇱሺ߱ሻ  de  part  et  d’autre  d’une 
fréquence critique ߱௖ : 
 
  ߱ ൏ ߱௖  ,  dans  ce  domaine  de  fréquence,  la  conductivité  est  indépendante  de  la 
fréquence ߪᇱሺ߱ሻ ൌ ߪௗ௖   
  ߱ ൐ ߱௖  ,  dans  ce  domaine  de  fréquence,  la  conductivité  est  fonction  croissante  de  la 
fréquence ߪᇱሺ߱ሻ ൌ ߪ௔௖   
 
Dans  un  solide  désordonné,  le  comportement  observé  pour  ߪௗ௖  est  due  au  transport  de 
charges entre états  localisés et ߪ௔௖ obéit à une  loi de puissance de  la  fréquence ߪ௔௖ሺ߱ሻ ൌ
ܣ߱௦. A est une constante dépendante de la température et s un exposant compris entre 0 et 
1, fonction à  la fois de  la température et de  la fréquence. La partie réelle de  la conductivité 
complexe s’écrit alors : 
 
ߪᇱሺ߱ሻ ൌ ߪௗ௖ ൅  ܣ߱௦                Équation 54 
 
Ce  comportement  de  la  conductivité  dynamique  dans  les  solides  désordonnés  est  appelé 
« réponse  diélectrique  universelle »(UDR)71‐73  car  il  est  observé  dans  tous  les  solides  dans 
lesquels  le  désordre  structural  est  à  l’origine  de  la  localisation  des  états  électroniques. 
Certains auteurs parlent aussi de « Réponse dynamique universelle »74, 75. 
Différents modèles76‐78 permettent de décrire le comportement en température de l’exposant 
s dans des matériaux isolants et semi‐conducteurs. 
 
Dans les matériaux contenant des charges libres susceptibles d’être mis en mouvement par un 
champ  électrique,  la  conductivité  électrique  est  indépendante  de  la  fréquence  à  basse 
fréquence.  Lorsque  l’on  extrapole  la mesure  à  très  basse  fréquence :10‐2 Hz,  la  tension  et 
l’intensité  ne  présentent  pas  de  différence  de  phase,  ܣ߱௦  tend  vers  0  et  la  conductivité 
dynamique réelle mesurée est égale à  la conductivité statique ou en courant continu. Cette 
remarque  permet  d’affirmer  que  pour  un  solide  désordonné,  la mesure  de  la  conductivité 
dynamique  à  basse  fréquence  (10‐2  Hz)  est  adaptée  pour  accéder  à  la  conductivité 
statique (ߪଵ଴షమு௭
ᇱ ؄ ߪௗ௖). 
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Figure 14 – Partie réelle de la conductivité dynamique ߪᇱ du P(VDF‐TrFE) 70‐30 
 
La Figure 14, ci‐dessus représente ߪᇱ en fonction de la température et de la fréquence en trois 
dimensions. Cette représentation montre les différents phénomènes de transport de charges. 
Comme  la conductivité est déduite de  la permittivité diélectrique  (Equation 46), ce  type de 
représentation permet aussi de visualiser les phénomènes de relaxation. 
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Chapitre 3 ­ Elaboration des nanofils et nanocomposites 
hybrides 
I. Elaboration des nanofils 
 
Dans cette étude, les nanofils métalliques ont été retenus comme charge conductrice afin de 
réaliser  des  nanocomposites  conducteurs  faiblement  chargés.  Il  reste  à  déterminer  la 
technique  la plus appropriée pour obtenir des nanofils de haut  facteur de  forme en grande 
quantité.  Les  critères  déterminants  dans  le  choix  de  la méthode  utilisée  sont  basés  sur  la 
maîtrise d’un procédé relativement « simple », rapide, transposable à la réalisation de nanofils 
de métaux différents et de toxicité réduite vis‐à‐vis de  l’environnement et de  l’opérateur. La 
méthode  du  « template »  négatif  par  électrodéposition  de  métal  dans  une  membrane 
poreuse à cavités calibrées de haut facteur de forme est la méthode la plus adaptée. 
 
I.1. Choix du « template » : Membrane d’oxyde d’aluminium 
 
L’utilisation  d’une  membrane  en  oxyde  d’aluminium  comme  « template »,  permet  de 
maîtriser parfaitement la géométrie des fils qui sont obtenus dans les cavités de celle‐ci. Cette 
membrane  en  alumine  est  élaborée  par  anodisation  contrôlée  de  l’aluminium  (Anodic 
Aluminum Oxide  ‐ AAO).  Cette méthode79  d’obtention  de  surfaces  organisées  a  permis  de 
réaliser des membranes en alumine ayant des pores de différents diamètres80 et d’épaisseurs 
variables. L’attrait récent pour  la nanotechnologie a généré un regain d’intérêt pour ce type 
d’objet. En effet, une  importante bibliographie81‐83 décrit  les différentes méthodes utilisées 
pour obtenir des pores possédant un diamètre le plus fin possible. 
Ces  membranes  à  pores  de  diamètres  nanométriques  sont  aujourd’hui  commercialisées 
comme membranes de filtration de précision. Pour accéder à des nanofils de facteur de forme 
maximum, il faut disposer de AAO possédant une porosité de diamètre nanométrique minimal 
et  d’épaisseur  maximale.  Les  membranes  utilisées  dans  cette  étude  sont  produites  par 
Whatman®, le diamètre des pores est de 200 nm et l’épaisseur de la membrane d’environ 55 
μm. Ces caractéristiques laissent espérer un facteur de forme maximum de 275. 
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Figure 15 – Observations réalisées par MEB de la porosité et du diamètre des pores de 
membranes Whatman® utilisées 
 
Les observations par MEB des membranes montrent clairement une distribution étroite des 
diamètres des pores qui est essentiellement centrée sur 200 nm. Il est important de constater 
que  la  densité  de  pores  est  élevée,  de  l’ordre  de  5.108  pores  par  cm2.  Cette  valeur  est 
directement proportionnelle à la quantité de nanofils potentiellement produits.  
 
I.2. Principe général de l’électrodéposition d’un métal 
 
Il  existe  plusieurs  types  d’électrodéposition  en  fonction  de  l’état  physique  et  chimique  de 
l’électrolyte : organique, aqueux, sel fondu… Les techniques en milieux aqueux ne nécessitent 
pas  de  conditions  extrêmes  de  températures  ni  de  densités  de  courant  élevées.  Ces 
caractéristiques en font les techniques les plus utilisées. La solution d’électrolyte contient l’ion 
métallique  du matériau  à  déposer.  La  réaction  consiste  à  réduire  l’ion métallique  à  l’aide 
d’électrons amenés par la source de courant et peut s’écrire de façon générale : 
 
ܯ௡ା ൅  ݊݁ି  
1
֎
2
   ܯ                  Équation 55 
 
L’équilibre  de  cette  réaction  est  déterminé  par  la  loi  de  Nernst  et  dépend  du  potentiel 
standard de réduction par rapport à l’électrode à hydrogène du métal choisi. Il suffit de faire 
varier cette différence de potentiel pour activer la réaction dans le sens désiré, à savoir le sens 
1 pour réduire l’ion en métal.  
 
L’électrolyte  contient  l’ion  métallique  du  métal  à  déposer  en  excès  pour  éviter  certains 
phénomènes de déplétion au voisinage de  la cathode. Il suffit d’utiliser une anode de même 
métal que l’espèce à déposer pour que la solution électrolytique soit réutilisable. Ce principe a 
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pour avantage de travailler à concentration constante car  les  ions consommés  lors du dépôt 
sont compensés par  les  ions produits  lors de  la dissolution de  l’anode. De ce fait,  le courant 
imposé  ne  varie  pas  au  cours  du  dépôt.  Il  existe  plusieurs  facteurs  limitants  lorsque  l’on 
effectue  un  dépôt  par  électrodéposition.  Ces  facteurs  sont  directement  liés  aux  différents 
phénomènes intervenants lors de l’électrodéposition, à savoir : 
- Le  transfert  des  électrons,  c’est  la  vitesse  à  laquelle  les  électrons  franchissent 
l’interface entre le métal de la cathode et la solution électrolytique. 
- La cinétique de transport de l’ion métallique pour passer de la solution électrolytique à 
la cathode.  
 
Le phénomène de diffusion des  ions  en  solution  au  voisinage de  la  cathode possède  aussi 
toute  son  importance.  Si  la  densité  de  courant  imposée,  (directement  liée  à  la  vitesse  de 
dépôt) est trop élevée, cette couche de diffusion peut être trop importante et provoque alors 
une déplétion d’ions au voisinage de la cathode. Ceci permet d’introduire de façon simplifiée 
le principe de courant limite qui définit une vitesse limite maximale de dépôt. 
Les grands principes de  l’électrodéposition énoncés,  il convient de choisir  le métal adéquat 
pour réaliser le dépôt. Il y a peu de métaux qui se déposent par électrodéposition, possèdent 
une bonne résistance à l’oxydation et ont une conductivité électrique intrinsèque acceptable. 
Nous avons choisi dans cette étude, de sélectionner deux groupes de métaux en fonction de 
leur méthode d’électrodéposition.  
 
I.3. Méthode d’électrodéposition classique : nickel (Ni), cuivre (Cu) et cobalt (Co) 
 
Le nickel,  le cuivre et  le cobalt sont des métaux dont  le dépôt électrolytique est maîtrisé et 
utilisé massivement  dans  l’industrie.  Il  est  alors  possible  de mettre  au  point  une  solution 
électrolytique performante et adaptable à la production de nanofils métalliques.  
Les solutions commerciales contiennent des agents de brillantage et bien d’autres composés 
qui sont à proscrire pour élaborer des nanofils métalliques de conductivité acceptable.  Il est 
nécessaire de pouvoir mettre au point les bains afin d’éviter la présence de ces impuretés et 
surtout,  de  pouvoir  adapter  la  composition  en  fonction  des  problèmes  rencontrés.  Il  est 
évident que la réalisation d’un dépôt nanométrique comporte de nouvelles contraintes. 
Le nickel et le cobalt possèdent des propriétés mécaniques intrinsèques performantes et une 
résistance à  l’oxydation que  l’on  souhaite  conserver pour  les nanofils.  Le  cuivre  s’oxyde au 
cours du temps mais possède la conductivité électrique la plus élevée de 6×107 S.m‐1. 
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Pour ces trois métaux, le principe de réalisation du bain électrolytique est identique : 
 
- Utilisation de  l’ion en  solution au moyen d’un  sulfate de  l’ion métallique présent en 
grande quantité mais qui entraîne une oxydation progressive de l’anode. 
- utilisation  d’un  chlorure  de  l’ion  métallique  pour  favoriser  l’attaque  anodique  et 
contrer l’oxydation liée aux sulfates. 
- Le bain électrolytique est tamponné avec de l’acide borique (H3BO3) pour maintenir le 
pH entre 3 et 5. Un pH acide permet d’éviter  la précipitation d’hydroxyde au  lieu du 
métal. Cet hydroxyde est généré par le léger dégagement d’hydrogène à la cathode. 
 
L’anode est toujours constituée du même métal que  le dépôt afin de réalimenter  le bain en 
ions métalliques. Le dépôt électrolytique de ces métaux présente l’avantage d’être réalisable 
à température ambiante et de ne pas nécessiter d’agitation. 
La source de courant employée est un Keithley 2420 « source meter » qui permet d’effectuer 
un  dépôt  avec  une  large  gamme  d’intensités  (de  0  à  3  A  avec  un  pas  de  l’ordre  de  1 
microampère).  La  tension  employée  est  différente  pour  chaque métal  et  dépend  de  son 
couple d’oxydoréduction électrochimique standard. 
La cathode est constituée d’une fine couche d’argent de l’ordre de 35 nm et déposée au fond 
des pores par pulvérisation cathodique. 
I.3.1.  Exemple de l’électrodéposition du nickel 
 
Pour  illustrer  les  étapes  d’un  dépôt  électrolytique,  nous  choisissons  de  présenter 
l’électrodéposition du nickel. L’électrodéposition des autres métaux de ce groupe possède un 
mécanisme de dépôt similaire et ne procure aucune  information capitale supplémentaire. La 
face extérieure de la membrane métallisée est reliée au pôle négatif de la source de courant 
afin de  former  la  cathode, puis est  immergée dans  l’électrolyte  contenant  les  ions Ni2+.  La 
composition de  ce bain dit de WATTS est  très  répandue dans  l’industrie depuis  sa mise au 
point  en  1916.  L’anode,  constituée  d’un  fil  de  nickel  pur  à  99,9%  est  immergée  face  à  la 
membrane à une distance de 2cm. Le bain électrolytique s’effectue à température ambiante 
sans agitation. Nous avons fixé la tension à 3 V et fait varier l’intensité. Trois temps de dépôt 
ont  été  sélectionnés  afin  de  déterminer  la  vitesse  de  dépôt  en  fonction  de  l’intensité 
appliquée pour chacune de ces durées. La longueur des nanofils est mesurée par microscopie 
électronique a posteriori. 
Une fois  le dépôt réalisé,  la membrane est débarrassée de  la couche d’argent à  l’aide d’une 
attaque  sélective  à  l’acide  nitrique  concentré  (HNO3).  Pour  récupérer  les  nanofils,  la 
membrane est dissoute dans une  solution concentrée de soude NaOH  (6M). Au bout d’une 
dizaine  de minutes,  la  totalité  de  la membrane  est  dissoute  libérant  ainsi  les  nanofils.  Les 
nanofils sont filtrés, rincés, séchés et pesés avant d’être dispersés dans le solvant adéquat. La 
dispersion  s’effectue au moyen d’une  sonde à ultrasons pendant 5s,  soit une puissance de 
sonication de 25W. Dans  le cas du nickel,  la quantité produite est d’environ 12 mg.cm‐2 de 
surface de membrane (~11 cm2).  
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I.4. Méthode d’électrodéposition par complexation : Or (Au) et Argent (Ag) 
 
L’or et  l’argent sont des métaux particulièrement  intéressants pour  l’élaboration de nanofils 
conducteurs  car  ils  possèdent  une  très  grande  résistance  à  l’oxydation.  Cependant,  les 
méthodes  utilisées  dans  l’industrie microélectronique  ou  la  bijouterie  utilisent  des  bains  à 
base de cyanures. Ces cyanures sont aujourd’hui  très utilisés mais ne  représentent pas une 
solution acceptable pour la mise au point de produits et de procédés innovants. Les ions Au et 
Ag sont instables en solution, ils peuvent se réduire de façon spontanée hors du dépôt. Il est 
donc nécessaire de complexer ces éléments. Les cyanures sont des complexants efficaces et 
peu chers. Des  solutions à base de  sulfates comme élément complexant existent mais  sont 
relativement  coûteuses  et  contiennent  comme  toutes  les  solutions  commerciales  des 
composés  indésirables  (agents de brillantage…). Des  travaux84 proposent des bains utilisant 
des mélanges  thiosulfates‐sulfites comme agents complexants. Ce nouveau  type d’approche 
permet de réaliser une solution stable et efficace. A partir de  l’étude de Green85, qui utilise 
ces thiosulfates et sulfites, nous avons mis au point un bain électrolytique pour déposer l’or et 
imaginé un bain pour l’argent suivant le même principe.  
 
I.4.1. Exemple de l’électrodéposition de l’or 
 
Dans la gamme des bains électrolytiques qui utilisent des agents complexants, seul l’exemple 
de  l’or  sera présenté.  L’électrodéposition de  l’argent est  inspirée de  cette  technique  et ne 
procure aucune information essentielle supplémentaire.  
La membrane en alumine est métallisée avec de l’argent sur l’une de ses faces. L’argent n’est 
pas  un  bon  promoteur  d’adhérence  pour  un  dépôt  d’or.  Il  est  nécessaire  de  déposer  au 
préalable quelques micromètres de nickel pour recouvrir le fond des pores et faciliter le dépôt 
d’or par la suite. La face métallisée est reliée à la borne négative et forme la cathode. Elle est 
ensuite  immergée dans  la solution contenant  les  ions Au3+ complexés par  les thiosulfates et 
sulfites.  L’anode  est  constituée  d’un  fil  d’or  à  99,99%.  Le  dépôt  s’effectue  à  50°C  sous 
agitation.  La  tension  appliquée est de 0,7V et  l’intensité  fixée  à 3,1 mA. Une  fois  le  temps 
déterminé  pour  remplir  la membrane,  les méthodes  de  dissolution,  filtration  et  dispersion 
sont identiques à celles qui nous permettent d’obtenir les nanofils de nickel. 
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II. Caractérisation des nanofils métalliques 
 
L’objectif  final de  ce  travail nécessite de maîtriser au mieux  les différentes  caractéristiques 
géométriques,  cristallines, de  réactivité  chimique et de  conductivité électrique des nanofils 
obtenus.  La  compréhension  des  propriétés  physiques  des  nanocomposites  est  étroitement 
liée aux caractéristiques intrinsèques des nanofils métalliques élaborés.  
 
II.1. Morphologie et géométrie 
 
La première caractéristique étudiée est directement  liée à  la première étape de  la méthode 
d’élaboration choisie. Il s’agit de la longueur des nanofils et du temps de dépôt. Les longueurs 
des nanofils sont mesurées par microscopie électronique en fin de procédé, après dispersion 
dans un solvant. Trois temps de dépôt : 30 minutes, 60 minutes et 90 minutes ont été retenus 
pour étudier la relation entre longueur des nanofils et densité de courant.  
 
Figure 16 – Longueur des nanofils de nickel en fonction de l’intensité appliquée à temps de 
dépôt constant. 
 
L’électrodéposition est effectué à une  intensité maximale  limitée à 105 mA, au‐delà de cette 
valeur,  le phénomène de  couche de diffusion  semble piloter  la  réaction.  La  reproductibilité 
des  résultats  en  est  largement  affectée.  En  effet,  l’intensité  fixée  devient  impossible  à 
maintenir durablement de façon constante et l’intensité réelle délivrée devient extrêmement 
variable. Ces travaux ont démontré  la régularité et  la maîtrise du phénomène de croissance 
des nanofils en  fonction de  l’intensité  imposée sur  la plage de 0 à 105 mA. La  longueur des 
nanofils est définie par l’intensité imposée à un temps donné. Ce phénomène suit une relation 
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de quasi‐proportionnalité confirmant que  le phénomène de couche de diffusion n’intervient 
pas dans cette gamme d’intensité (Figure 16).  
Une  tension  appliquée  de  3V,  permet  de  déposer  le  nickel  en  limitant  au  maximum  le 
dégagement d’hydrogène à la cathode (au fond des pores). Ce dégagement d’hydrogène est à 
proscrire car  les bulles formées au fond des pores empêchent  le contact entre  la cathode et 
l’électrolyte, ce qui  inhibe  le phénomène d’électrodéposition dans  les pores concernés. Ceci 
affectant par conséquent, la taille et la quantité de nanofils produits. 
 
Les observations en microscopie électronique à balayage des nanofils libérés de la membrane 
mais  encore  fixés  à  la  couche  d’argent  confirment  l’homogénéité  des  longueurs  obtenues 
(Figure 17). Les nanofils se présentent alors sous  la forme d’un « tapis de fakir ». A plus fort 
grossissement, on constate que la surface des nanofils est régulière et sans défaut. Ces images 
permettent aussi de déterminer  le  facteur de  forme obtenu.  Le  facteur de  forme estimé à 
partir des images MEB est de l’ordre de 250. 
 
Figure 17 – Images de MEB réalisées sur des nanofils de nickel encore reliés à la couche 
d’argent après dissolution complète de la membrane AAO 
 
Des mesures par fluorescence X (EDX) (Figure 18) sur une zone de l’ordre du µm2 de nanofils 
montrent et confirment que  le nickel est  le seul élément constitutif des nanofils. Ce résultat 
indique  aussi  la  dissolution  complète  de  la  membrane  AAO  car  il  n’est  pas  détecté  de 
présence d’aluminium. 
 
Le procédé d’élaboration de nanofils étant maîtrisé, il est nécessaire que le facteur de forme 
maximum obtenu puisse  être  conservé  après dissolution  de  la membrane  et dispersion  au 
moyen  des  ultrasons  des  nanofils  dans  un  solvant.  Dans  notre  cas,  le  solvant  choisi  est 
l’acétone. Une goutte de  la suspension de nanofils est déposée et observée par microscopie 
électronique à balayage (Figure 18). 
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Figure 19 – Image HRTEM de nanofils de nickel après dissolution de la membrane AA0 
 
Les nanofils de nickel obtenus en fin de procédé sont observés par microscopie électronique à 
transmission  haute  résolution  (Figure  19).  A  plus  fort  grossissement  et  par  diffraction  des 
électrons  on  observe  la  nature  cristalline  des  nanofils  élaborés.  Le  diffractogramme  SAED 
(Figure 20)  confirme  la  composition du nanofil en nickel de  structure  cubique  face  centrée 
(cfc) (JCPDS 65‐2865) suivant la direction [111] en accord avec ce qui a été observé88 pour des 
pores supérieurs à 90 nm. La suspension de nanofils comprend des nanofils monocristallins et 
polycristallins.  
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Figure 20 – HRTEM et SAED de nanofils de nickel après dissolution de la membrane AAO 
 
Dans cette étude, la température, le diamètre des pores et la tension continue appliquée sont 
fixés.  Le  seul  paramètre  variable  pour  favoriser  un  type  de  croissance  particulière  est 
l’intensité  imposée et par ce biais  la vitesse de dépôt.  Il semble  logique qu’une vitesse  lente 
favorise  l’obtention d’un arrangement cristallin de  type monocristallin, contrairement à une 
vitesse rapide qui empêche ce phénomène et favorise un arrangement polycristallin. 
Une étude réalisée sur des nanofils de cobalt89 montre qu’il est possible d’obtenir des nanofils 
de structures cristallines différentes en jouant sur le courant de dépôt. 
En dépôt  lent, à  faible  intensité,  il est obtenu exclusivement des nanofils monocristallins. La 
cristallinité des nanofils de nickel est effectivement contrôlée. Des résultats similaires ont été 
obtenus avec les nanofils d’or. 
 
II.2.2. Texture et composition chimique des nanofils : Nanotexture et structure de la 
surface des nanofils de nickel 
 
Il  est  important  de  connaître  la  structure  et  la  chimie  de  surface  des  nanofils  car  ces 
paramètres  sont  déterminants  pour  le  niveau  de  conductivité  électrique  intrinsèque  des 
nanofils  et par  là même  la  conductivité des nanocomposites.  La  surface des nanofils  a  été 
étudiée par microscopie électronique. La  fluorescence X n’est pas adaptée pour détecter  la 
présence d’un oxyde en surface en utilisant de l’oxygène comme marqueur. L’oxygène comme 
l’hydrogène  sont des éléments de  faible masse qui deviennent quasiment  indétectables au 
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diffractogramme SAED associé, met en évidence une structure cfc du nickel avec une direction 
de croissance [200]. 
Le Tableau 2 résume la nature chimique de la surface des nanofils de nickel observée par TEM 
en fonction du traitement appliqué aux nanofils. 
 
Traitement 
Dispersion 
dans H2O 
Dispersion 
dans C7H8 
Réduction 
sous H2 
Déshydratation 
dans H2SO4 
Réduction 
dans H3PO4 
Structure chimique 
de la surface des 
nanofils 
Ni(OH)2  NiO  NiH  NiO  Ni 
 
Tableau 2 – Structure chimique de la surface des nanofils de nickel en fonction de leur 
traitement 
 
Les nanofils de cobalt présentent le même phénomène de passivation en surface. Les nanofils 
de  cuivre  s’oxydent  extrêmement  rapidement  entraînant  une  réaction  caractéristique  de 
changement  de  couleur  passant  du  rouge  au marron.  Par  contre,  les  nanofils  de métaux 
nobles  comme  l’argent et  l’or ne présentent pas  ce  genre de problème,  ce qui  simplifie  le 
procédé d’obtention de nanofils de bonne conductivité de surface. 
Il est ainsi possible d’obtenir des dispersions de nanofils de haut facteur de forme (~250) de 
nickel (Figure 18), de coblat (Figure 23a), de cuivre (Figure 23b), d’argent (Figure 24c) et d’or 
(Figure 24d). 
   
  
Figure 
 
 
Figu
 
 
III. Disp
 
La dispe
de  form
agglomé
du  com
seuil  de
carbone
agglomé
actif. Ce
mais ren
23 – Image
re 24 – Ima
ersion de n
rsion de ch
e  élevés 
rats extrêm
posite,  frag
  percolatio
 qui  se  reg
rats. Pour 
s molécule
forcent da
s MEB de n
ges MEB d
anofils mét
arges de h
favorisent
ement dif
ilisant  les 
n  de  faibl
roupent e
pallier cet 
s  jouent p
ns le même
anofils de c
e nanofils d
alliques da
aut facteur
  la  créat
ficile à disp
propriétés
e  valeur.  C
n  fagots pa
inconvénien
arfaitemen
 temps la b
obalt (a) et
 
’argent (c) 
ns une mat
 de forme d
ion  d’ench
erser. L’ap
 mécanique
e  phénom
r  interacti
t, on utilis
t  le  rôle d’
arrière iso
 de cuivre (
et d’or (d) a
rice polym
ans un pol
evêtremen
parition d’a
s  et  ne  pe
ène  est  réc
ons de Van
e une molé
agent disp
lante entre
b) après dis
près dispe
ère 
ymère est d
ts  de  par
grégats dim
rmettant 
urrent  ave
 Der Waal
cule amphi
ersant en e
 fagots de N
persion en
rsion en so
élicate. Le
ticules,  cr
inue l’hom
pas  l’obten
c  les  nano
s, puis de 
phile90 ou u
nveloppan
TC. 
54
 solution 
lution 
s facteurs 
éant  des 
ogénéité 
tion  d’un 
tubes  de 
fagots en 
n tensio‐
t  les NTC 
55 
 
Au contraire, la dispersion des nanofils ne nécessite pas l’emploi d’un tensio‐actif. Les nanofils 
métalliques  se  dispersent  facilement  dans  un  grand  nombre  de  solvants  et  forment  des 
suspensions  homogènes,  stables  dans  le  temps  parfaitement  adaptée  à  l’élaboration  de 
nanocomposites. 
 
III.1. Mise en œuvre des composites nanofils métalliques/P(VDF‐TrFE) 
 
Le  choix  du  P(VDF‐TrFE)  comme matrice  organique  hôte  est  essentiellement  fondé  sur  la 
simplicité de mise œuvre de ce matériau. Ce copolymère est un thermoplastique pouvant être 
aisément  mis  en  œuvre  lors  de  l’élaboration  des  différentes  éprouvettes  de  mesure. 
L’utilisation d’un thermoplastique pour élaborer des nanocomposites est une voie réellement 
innovante  car  les  nanocomposites  ainsi  élaborés  peuvent  être  réutilisés  ou  recyclés.  Cette 
propriété  est  déterminante  pour  les  applications  potentielles  des  nanocomposites 
conducteurs. 
 
III.1.1. Protocole d’élaboration 
 
La dispersion de nanoparticules dans une matrice thermoplastique peut s’effectuer par voie 
fondue par l’intermédiaire d’un mélangeur mécanique réalisant la dispersion par cisaillement 
des  particules  à  une  température  supérieure  à  la  fusion  de  la matrice.  Cette méthode  est 
efficace mais ne permet pas d’obtenir une dispersion optimale et les nanofils risquent d’être 
dégradés  par  le  cisaillement mécanique.  Dans  cette  étude,  le  protocole  de  dispersion  est 
effectué par voie solvant. Le P(VDF‐TrFE) est soluble à température ambiante dans  l’acétone. 
Les nanofils  sont dispersés dans de  l’acétone et ajoutés à cette  solution de P(VDF‐TrFE). Le 
mélange est dispersé au moyen d’une sonde à ultrasons. Le solvant est ensuite évaporé sous 
agitation magnétique. Le composite obtenu est mis sous  forme de  film d’environ 150 µm à 
200°C sous une pression de 0,3 MPa. 
Pour comparer les valeurs d’obtention de seuil de percolation, il est nécessaire d’exprimer les 
taux de charge en fraction volumique ou pourcentage volumique. Il est évident qu’un taux de 
charge volumique identique de nickel et d’or n’aura pas la même fraction massique. L’or et le 
nickel ont en effet, des masses volumiques  très différentes  (ρNi =   8,9 g.cm
‐3 et  ρAu =   19,3 
g.cm‐3). 
On déduit la fraction volumique de nanofils : 
 
߶௩௢௟ ൌ
௏೙ೌ೙೚೑೔೗ೞ
௏ುሺೇವಷష೅ೝಷಶሻା௏೙ೌ೙೚೑೔೗ೞ
ൌ
೘೙ೌ೙೚೑೔೗ೞ
ഐ೙ೌ೙೚೑೔೗ೞ
೘೙ೌ೙೚೑೔೗ೞ
ഐ೙ೌ೙೚೑೔೗ೞ
ା
೘ುሺೇವಷష೅ೝಷಶሻ
ഐುሺೇವಷష೅ೝಷಶሻ
         Équation 56 
 
௡ܸ௔௡௢௙௜௟௦ ݉௡௔௡௢௙௜௟௦  et ߩ௡௔௡௢௙௜௟௦  le  volume,  la masse  et  la masse  volumique  des  nanofils  et 
௉ܸሺ௏஽ிି்௥ிாሻ, ݉௉ሺ௏஽ிି்௥ிாሻ et ߩ௉ሺ௏஽ிି்௥ிாሻ de  la matrice  copolymère P(VDF‐TrFE). Chaque 
nanocomposite est qualifié par sa fraction volumique et massique. 
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Les  taux de  charge  théoriques  calculés à  l’aide des quantités de nanofils et du  copolymère 
introduites dans le mélange sont conformes aux mesures de masse des résidus effectuées par 
analyse  thermogravimétrique  (ATG).  Ces  mesures  permettent  également  de  confirmer 
l’absence de traces de solvant dans  les composites élaborés. Avec  les nanofils métalliques,  il 
est  très  difficile  de mettre  en œuvre  des  composites  homogènes  pour  des  taux  de  charge 
supérieurs à 30 %vol, compte tenu de la viscosité du mélange. 
 
III.1.2. Etude de la dispersion 
 
La microscopie électronique à balayage en électrons rétrodiffusés permet de vérifier la qualité 
de  l’état de dispersion obtenu. La  surface observée par microscopie est  la  tranche obtenue 
après  fracture des  films à  l’azote  liquide. L’utilisation des électrons rétrodiffusés améliore  le 
contraste entre  les nanofils métalliques et  la matrice organique (Figure 25). Les observations 
des  nanocomposites  chargés  avec  des  nanofils  de  cuivre,  d’or,  d’argent  et  présentent  les 
mêmes profils de dispersion. 
Les nanocomposites ne présentent pas d’important agglomérat de nanofils, confirmant ainsi 
le  bon  état  de  dispersion  des  nanofils  dans  le  copolymère.  Cet  état  de  dispersion  dans  le 
composite est comparable à celui obtenu dans le solvant.  
Une orientation des nanofils dans  le sens du  film est observée et provoquée par  la mise en 
forme des échantillons sous presse à 200 °C.  
A plus fort grossissement (Figure 26), on constate que  les nanofils sont  individualisés et qu’il 
n’y a pas de phénomène d’accroche ou de liaison chimique de la matrice vis‐à‐vis des nanofils. 
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Figure 25 – Images MEB de nanocomposites nanofils de Ni/P(VDF‐TrFE) chargés à 1 %vol (a), 2 
%vol (b), 3 %vol(c) et 4 %vol (d) 
 
 
 
Figure 26 – Image MEB d’un nanocomposite nanofils de Ni/P(VDF‐TrFE) chargés à 5 %vol 
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Chapitre 4 ­ Influence des nanofils sur la structure statique et 
dynamique de la matrice polymère 
I. Etude de la structure physique 
 
La  matrice  P(VDF‐TrFE)  est  un  polymère  semi‐cristallin.  La  modification  des  différents 
paramètres  physiques  permet  de  caractériser  cette  structure.  L’évolution  des  propriétés 
physiques  des  nanocomposites  nanofils métalliques/P(VDF‐TrFE)  a  été  étudiée  par  analyse 
calorimétrique  diatherme  (ACD).  La  température  de  transition  vitreuse  n’est  pas  observée 
(Chap  2‐I.2).  Seuls  les  paramètres  liés  à  la  phase  cristalline  sont  étudiés  par  ACD.  Une 
influence  des  nanofils  sur  la  phase  cristalline  a  été  remarquée.  Tous  les  thermogrammes 
enregistrés ont été obtenus suivant le même protocole : 
- isotherme de 4 minutes à 200°C 
- refroidissement à la vitesse de 10°C par minute jusqu’à ‐100°C 
- chauffage suivant une rampe en température de 10°C par minute pour atteindre 200°C 
Les  thermogrammes  présentés  sont  normalisés  à  la  masse  de  polymère  contenue  dans 
l’échantillon. 
 
I.1. Températures de fusion et de cristallisation 
 
La Figure 27,  la Figure 28 et  la Figure 29 représentent  les thermogrammes obtenus avec des 
échantillons de nanocomposites nanofils d’or/P(VDF‐TrFE). Ces  thermogrammes permettent 
de  visualiser  l’influence  des  nanofils  sur  les  températures  de  fusion  et  cristallisation  des 
nanocomposites.  
 
La  Figure  27 montre  l’évolution  de  la  température  de  fusion  de  la  phase  cristalline  de  la 
matrice P(VDF‐TrFE). La température de fusion du P(VDF‐TrFE) est d’environ 151,5°C. L’ajout 
de  nanofils  d’or  en  faible  quantité  n’a  aucune  influence  sur  cette  température.  Il  faut 
augmenter le taux de charge au‐delà de 15 %vol pour constater une très légère augmentation. 
On peut affirmer que cette augmentation est négligeable, car  la température de fusion pour 
un composite chargé à 30 %vol de nanofils est mesurée à 152 °C. La largeur du pic ne semble 
pas non plus affectée par l’introduction des nanofils dans la matrice. 
 
La  Figure  28  montre  l’évolution  de  la  température  de  cristallisation.  La  température  de 
cristallisation du P(VDF‐TrFE) est mesurée à 140,1°C. L’ajout de nanofils d’or en faible quantité 
affecte peu  la  température de cristallisation. La  température de cristallisation du composite 
chargé à 30 %vol est mesurée à 138,6°C. En raison d’un écart mesuré relativement faible, on 
peut affirmer que les nanofils ont très peu d’influence sur la température de cristallisation.  
La  largeur du pic n’est pas non plus  affectée par  la présence des nanofils. Cette  remarque 
permet de constater que la présence des nanofils, même en grande quantité, ne modifie pas  
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de façon significative la taille des cristallites. La diminution de la hauteur du pic, directement 
liée à la diminution du taux de cristallinité sera discutée en fin de chapitre. 
 
 
Figure 27 – Thermogrammes ACD de nanocomposites nanofils d’or/P(VDF‐TrFE) chargés à       
0 %vol (□), 15 %vol (○), 25 %vol (∆), 30 %vol (׏) lors d’une montée en température à 
10°C/min 
 
Figure 28 ‐ Thermogrammes ACD de nanocomposites nanofils d’or/P(VDF‐TrFE) chargés à        
0 %vol (□), 15 %vol (○), 25 %vol (∆), 30 %vol (׏)lors d’une descente en température à 
10°C/min 
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La  Figure  29  présente  la  plage  de  températures  comprise  entre  40  et  110°C  des 
thermogrammes précédents afin de montrer l’évolution du pic associé à la transition de Curie 
ferro‐paraélectrique des  cristallites du P(VDF‐TrFE) en  fonction de  la  fraction  volumique de 
nanofils d’or introduite.  
 
 
   
Figure 29 – Thermogrammes ACD de nanocomposites nanofils d’or/P(VDF‐TrFE) chargés à       
0 %vol (□), 15 %vol (○), 25 %vol (∆), 30 %vol (׏) lors d’une montée en température à 
10°C/min (a) et lors d’une descente à 10°C/min (b) 
 
 
Dans  le  copolymère  P(VDF‐TrFE),  la  transition  de  Curie  est  caractérisée  par  deux  pics 
exothermiques  parfaitement  résolus  lors  du  refroidissement.  Ce  double  pic  a  été  observé 
auparavant  par  Ngoma56  et  Tanaka91  en  ACD  pour  du  P(VDF‐TrFE).    Ces  travaux  et  plus 
particulièrement    ceux  de  Ngoma,  Gregorio92  et  Moreira93  associent  ce  double  pic  à  la 
présence  de  deux  phases  cristallines  ferroélectriques  de  conformation  transplanaire.  Ce 
dédoublement de  température est  lié à  la présence d’une phase cristalline comportant des 
défauts de  type  trans‐gauche.  La  température Tc2 associée au pic haute  température de  la 
transition de Curie est liée à la phase cristalline exempte de défaut conformationnel alors que 
la  température Tc1 est associée au pic basse  température de Curie  lié à  la phase  cristalline 
ferroélectrique contenant des imperfections. 
 
La présence de nanofils d’or à des fractions volumiques  inférieures à 30 vol% ne modifie pas 
les températures de Curie de la matrice P(VDF‐TrFE). La ferroélectricité de la phase cristalline 
de la matrice est diminuée mais conservée pour ces nanocomposites. 
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I.2. Taux de cristallinité 
 
La  Figure  30  montre  les  thermogrammes  obtenus  pour  des  nanocomposites  nanofils 
d’or/P(VDF‐TrFE) lors de descente en température à 10°C/min. Ces thermogrammes montrent 
les pics de cristallisation associés à la transition de Curie et à la température de cristallisation 
des nanocomposites. Le taux de cristallinité est calculé à partir des enthalpies associées à ces 
deux pics à l’aide de l’équation 20. 
Une  même  mesure  est  effectuée  lors  de  la  remontée  en  température  à  10°C/min  pour 
déterminer l’incertitude sur le taux de cristallinité.  
 
Figure 30 – Thermogrammes ACD de nanocomposites nanofils d’or/P(VDF‐TrFE) chargés à       
0 %vol (□), 15 %vol (○), 25 %vol (∆), 30 %vol (׏) lors d’une descente à 10°C/min 
 
Le même type de comportement est observé pour tous les nanofils étudiés, indépendamment 
de leur nature chimique. 
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II. Etude des propriétés mécaniques 
 
II.1. Déformation uni‐axiale 
 
Le  comportement mécanique  statique des nanocomposites a été  caractérisé par des essais 
mécaniques  de  traction  uni‐axiale.  Les  courbes  de  contrainte/déformation  des 
nanocomposites chargés en nanofils de nickel sont présentées en Figure 31. Les éprouvettes 
sont des barreaux de 40 mm de  longueur pour 10 mm de  largeur et 1 mm d’épaisseur. Ces 
éprouvettes  n’étant  pas  normalisées,  les  résultats  obtenus  doivent  être  étudiés  de  façon 
comparative et relative à la matrice polymère non chargée. 
 
 
Figure 31 – Contrainte/déformation des composites P(VDF‐TrFE)/nanofils de nickel chargés à 
1, 3, 4 et 5 %vol à 25°C 
 
Ces mesures ont été effectuées sur la matrice en P(VDF‐TrFE) et sur des composites chargés à 
1%vol, 3%vol, 4%vol et 5%vol de nanofils métalliques. On observe une augmentation de  la 
contrainte  à  la  rupture  et  une  diminution  de  la  déformation  à  la  rupture  avec  la  fraction 
volumique  de  charges.  Ce  type  de  comportement mécanique  est  observé  dans  toutes  les 
matrices polymère chargées en nanoparticules.  
On observe une rapide diminution des propriétés mécaniques avec l’augmentation du taux de 
charge. Cette tendance générale du comportement mécanique correspond aux observations 
effectuées  lors  de  l’incorporation  de  divers  types  de  nanoparticules  dans  une  matrice 
polymère.  Il  faut  toutefois  souligner  que  l’ensemble  des  composites  étudiés  en  traction 
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longitudinale présentent tous une déformation plastique. Pour un taux de charge de 1 %vol de 
nanofils  de  nickel,  on mesure même  une  légère  amélioration  des  propriétés mécaniques. 
Jusqu’à 5%vol de nanofils,  les composites conservent une partie de  la déformation plastique 
de la matrice, ce qui traduit l’absence de fragilité. 
 
Figure 32 – Variation du module mécanique E en fonction de la fraction volumique de nanofils 
de nanofils introduits dans la matrice P(VDF‐TrFE) à 25°C 
 
L’étude  séparée  de  la  valeur  du  module  d’élasticité  ou  de  la  déformation  plastique  ne 
suffisent pas pour retranscrire  la capacité d’un échantillon chargé à conserver  les propriétés 
mécaniques  initiales de  la matrice.  Il  faut  cependant  reconnaître que  les essais de  traction 
sont  effectués  à  25°C,  lorsque  le  P(VDF‐TrFE)  est  au‐delà  de  la  température  de  transition 
vitreuse.  Les  mesures  de  contrainte‐déformation  sont  réalisées  dans  le  domaine 
caoutchoutique  pour  un  comportement  viscoélastique.  Du  fait  de  son  caractère  semi‐
cristallin, il est possible d’étudier ses propriétés mécaniques en élongation. L’étude du module 
mécanique E est alors effectuée à titre comparatif et ne permet pas d’accéder au module de 
Young des composites. Comme on pouvait s’y attendre, le module de traction augmente avec 
le  taux  de  charge.  Cette  évolution met  en  évidence  le  phénomène  de  renfort mécanique 
apporté par les nanofils à la nature du P(VDF‐TrFE). Ce comportement est caractéristique d’un 
polymère chargé. 
Les  propriétés  mécaniques  de  la  matrice  sont  conservées  si  la  fraction  volumique  reste 
inférieure à 5 %vol  et pour de faibles déformations. Ces résultats soulignent l’importance de 
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réaliser des composites  faiblement chargés pour conserver  les propriétés mécaniques de  la 
matrice.  
 
II.2. Relaxation mécanique 
 
L’influence  des  nanofils  métalliques  sur  les  propriétés  mécaniques  dynamiques  des 
composites a été caractérisée par spectrométrie mécanique. Les mesures sont  réalisées sur 
des nanocomposites comprenant 0 %vol, 1 %vol, 2 %vol, 3 %vol, 4 %vol, 5 %vol et 10 %vol de 
nanofils de nickel.  
 
 
Figure 33 – Module conservatif G’ des nanocomposites P(VDF‐TrFE)/nanofils de nickel en 
fonction de la température 
 
La Figure 33 représente l’évolution de la partie conservative du module G’ de ces composites 
en fonction de la température. 
La  spectrométrie  mécanique  dynamique  possède  l’avantage  de  pouvoir  caractériser  la 
manifestation mécanique de  la  transition vitreuse par  l’intermédiaire des  relaxations ߚ et ߙ 
des deux  types de phase amorphe. L’évolution du comportement mécanique des différents 
composites  avec  la  fraction  volumique  a  été  analysée  à  deux  températures  ఉܶ െ 50°ܥ  et 
ఉܶ ൅ 50°ܥ correspondant aux domaines vitreux et caoutchoutique, Tβ étant  la  température 
du maximum  du  pic  de  pertes  d’énergie mécanique  associée  à  la  transition  vitreuse  de  la 
phase amorphe libre de la matrice P(VDF‐TrfE). 
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Figure 34 – Evolution du module G’ des comportements vitreux et caoutchoutique 
 
La Figure 34 présente  l’évolution du module conservatif G’ des nanocomposites, normalisé à 
la valeur du module de la matrice, en fonction de la fraction volumique de nanofils de nickel à 
ఉܶ െ 50°ܥ et  ఉܶ ൅ 50°ܥ.  
L’augmentation de la fraction volumique de nanofils dans la matrice traduit une augmentation 
progressive du module mécanique G’. Ce module est pratiquement doublé pour une  faible 
fraction volumique de 4 %vol de nanofils. La géométrie des nanofils et plus particulièrement le 
facteur de forme accentue fortement ce phénomène. On observe un effet plus important des 
nanofils  sur  le  comportement  caoutchoutique  des  composites.  L’introduction  d’une  forte 
proportion de nanofils semble perturber de façon plus intense la mobilité des chaînes de l’état 
liquide que  lors de  l’état figé vitreux. Les nanofils  jouent  le rôle de nœuds topologiques, qui 
traduisent  la  création  d’interactions  topologiques  qui  sont  observables  dans  le  domaine 
caoutchoutique. Dans le domaine vitreux, l’échelle de mobilité des chaînes est plus courte du 
fait des liaisons physiques. C’est pour cela que l’effet des nanofils est moins marqué. 
 
L’évolution du module mécanique dissipatif G’’ en fonction de  la température est présentée 
sur  la Figure 35. Une attention particulière a été portée aux  relaxations mécanique ߚ et ߙ 
associées aux phases amorphes du P(VDF‐TrFE). L’introduction des nanofils n’entraine pas de 
modification notable de la relaxation ߛ.   
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Figure 35 ‐ Module conservatif G’’ des nanocomposites P(VDF‐TrFE)/nanofils de nickel en 
fonction de la température 
 
Les  nanofils  ne  modifient  pas  la  position  en  température  des  relaxations  mécaniques 
associées aux transitions vitreuses des deux phases amorphes. On observe une augmentation 
de l’intensité des pics de perte d’énergie mécanique avec la fraction volumique de nanofils. Ce 
phénomène  peut  s’expliquer  par  une  augmentation  du  caractère  dissipatif  des  composites 
chargés ou bien par une  augmentation des phases  amorphes de  la matrice P(VDF‐TrFE)  au 
détriment de la phase cristalline du fait de la présence des nanofils. 
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III. Comportement diélectrique des nanocomposites en dessous du seuil de percolation (p<pc) 
 
III.1.  Etude du comportement de la partie réelle de la permittivité 
 
la Figure 36  représente  l’évolution de  la partie  réelle de  la permittivité diélectrique avec  la 
fréquence  (10‐2  Hz  à  106  Hz)  à  des  températures  comprises  entre  ‐150  et  140°C  pour  le 
copolymère  P(VDF‐TrFE).  On  observe  une  relaxation  à  basse  fréquence  et  à  haute 
température  caractéristique  d’une  polarisation  interfaciale  de  type Maxwell‐Wagner‐Silars 
(MWS) due à des charges piégées à la surface des cristallites et aux interfaces amorphe‐cristal. 
Cette  relaxation  n’est  plus  observée  dans  la matrice  chargée  à  1,5%  vol  de  nanofils  d’or 
(Figure 37).   Cette fraction volumique étant  inférieure au seuil de percolation électrique des 
composites, on peut considérer que  le comportement diélectrique du composite représenté 
sur  la Figure 37 est celui d’un  isolant. On peut supposer que  les charges piégées à  la surface 
des cristallites se dissipent localement par le biais des nanofils conducteurs. L’introduction des 
nanofils dans  la matrice  conduit  à une  augmentation drastique de  ε’  à basse  fréquence  et 
haute température.   
 
 
Figure 36 ‐ Partie réelle de la permittivité diélectrique ߝԢ du P(VDF‐TrFE) en fonction de la 
fréquence à des températures comprises entre ‐150°C à 140°C  
 
L’origine de ce mode est  la polarisation des charges piégées à  la  surface des cristallites. Ce 
comportement est légèrement différent pour le composite par rapport à la matrice vers 1 Hz.  
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On note que  la permittivité diélectrique à hautes  fréquences  (106 Hz) de  la matrice P(VDF‐
TrFE) augmente significativement avec la fraction volumique de nanofils. 
 
 
Figure 37 – Partie réelle de la permittivité diélectrique ߝԢ d’un composite à 1,5 %vol de 
nanofils d’or dans du P(VDF‐TrFE) en fonction de la fréquence à des températures comprises 
entre ‐150°C à 140°C  
 
Si  l’on compare  les valeurs de  la permittivité diélectrique de  la matrice et du composite à  la 
température  ambiante  (Figure 38), on  relève une  augmentation de 7  à 40 pour  seulement 
1,5%vol de nanofils d’or.  
Une  étude  réalisée  avec  du  PVDF  chargé  de  fibres  d’acier  inoxydable94  montre  une 
augmentation  significative  de  la  partie  réelle  de  la  permittivité  au  voisinage  du  seuil  de 
percolation. Ce phénomène a aussi été observé pour des particules métalliques  sphériques 
dans une matrice diélectrique.  Il a été montré, dans  les composites BaTiO3/PVDF, que cette 
augmentation  est  encore  plus  conséquente  si  on  ajoute  des  particules  de  Nickel(Ni‐
BaTiO3/PVDF)
95 au voisinage du seuil de percolation. 
Le  phénomène  d’accroissement  de  ߝԢ  est  identique  à  celui  de  notre  étude  et  est  lié  à  la 
disparition de la relaxation associée à la polarisation de type MWS, dissipée à l’échelle locale 
et remplacée par de la conductivité.  
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Figure 38 – Partie réelle de la permittivité diélectrique ߝԢ en fonction de la fréquence à 25°C 
pour du P(VDF‐TrFE) ainsi que des composites à 0,5%vol et (○) 1,5 %vol (∆) de nanofils d’or 
 
Le caractère capacitif  initial du P(VDF‐TrFE) est augmenté au voisinage de pc. L’incorporation 
de nanofils métalliques permet d’obtenir cette élévation pour un taux de charge relativement 
faible, puisque celui‐ci est directement lié au seuil de percolation.  
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III.2. Influence des nanofils sur la dynamique moléculaire 
 
L’étude  de  l’influence  des  nanofils  d’or  sur  les  relaxations  diélectriques  associées  à  la 
dynamique moléculaire est effectuée à partir des composites dont le taux de charge se situe 
en‐dessous du seuil de percolation (p<pc). On observe en Figure 39 la partie imaginaire ߝ" de 
la permittivité diélectrique ߝכ en fonction de  la fréquence (de 10‐2 Hz à 106 Hz) pour chaque 
isotherme (de ‐150°C à 140°C avec un pas de 5°C) du P(VDF‐TrFE) seul.  
 
 
Figure 39 ‐ Partie imaginaire de la permittivité diélectrique ߝԢԢ du P(VDF‐TrFE) en fonction de la 
fréquence pour chaque isotherme de ‐150°C à 140°C  
 
On  remarque  qu’à  basses  fréquences  et  hautes  températures  les  pertes  diélectriques  sont 
dues essentiellement  à la conductivité de courant continu σdc. On devine la relaxation MWS 
autour de 1Hz pour le P(VDF‐TrFE) aux températures les plus élevées.  
Comme  pour  ߝᇱ,  la  relaxation  de  type MWS  disparaît  dans  le  composite  au  profit  de  la 
conductivité électrique de courant continu avec l’ajout de nanofils métalliques au voisinage de 
pc (Figure 40). Les pertes diélectriques se réduisent à : ߝᇱᇱ ൌ
ఙ೏೎
ఌబఠೞ
 avec s = 0,83.   La valeur de 
l’exposant  s  est  toutefois  inférieure  à  l’unité,  valeur  généralement  admise  pour  les 
conducteurs.  Ce  comportement  est  par  conséquent  cohérent  avec  le  fait  que  la  fraction 
volumique du composite concerné  est inférieure au seuil de percolation.  
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Figure 40 ‐ Partie imaginaire de la permittivité diélectrique ߝԢԢ d’un composite à 1,5 %vol de 
nanofils d’or dans du P(VDF‐TrFE) en fonction de la fréquence à des températures comprises 
entre ‐150°C à 140°C 
 
 
Figure 41 – Partie imaginaire et réelle de la permittivité diélectrique complexe du composite 
P(VDF‐TrFE) pour 1,5 %vol de nanofils d’or en fonction  de la température à différentes 
fréquences 
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La matrice P(VDF‐TrFE) présente deux relaxations diélectriques : 
- la relaxation secondaire sous‐vitreuse ߛ vers ‐100°C  
- la  relaxation principale β associée à  la  transition vitreuse de  la phase amorphe  libre 
vers ‐30°C. 
La  température  de  transition  de  Curie  est  aussi  observable.  Les  techniques  précédentes 
comme l’analyse calorimétrique diatherme et l’analyse mécanique diatherme ont déjà montré 
que cette température était très peu influencée par l’ajout de nanofils et encore moins pour 
des taux de charge faibles (p<pc). L’ajustement de ߝᇱᇱሺ߱ሻ à différentes températures à partir 
de  l’équation de Havriliak‐Negami, permet d’extraire  les  temps de  relaxation associés à ces 
deux modes.  La  dépendance  en  température  des  temps  de  relaxation  en  fonction  de  la 
température est représentée sur le diagramme d’Arrhénius (Figure 42). 
 
Le  temps  de  relaxation  ߬ுே  caractérisant  le  mode  ߛ  obéit  à  l’équation  d’Arrhénius.  En 
revanche,  le  temps de  relaxation ߬ுே  caractérisant  le mode ߚ obéit à  l’équation de Vogel‐
Tammann‐Fulcher (VTF). Les différentes caractéristiques du comportement des relaxations ߚ  
et  ߛ sont reportées dans le tableau 3. 
 
 
Figure 42 – Dépendance en température de ߬ுே pour le P(VDF‐TrFE) et le composite à 1,5 
%vol de nanofils d’or 
 
Les  valeurs  obtenues  pour  le  facteur  préexponentiel  ߬଴  et  l’énergie  d’activation  Ea  de  la 
relaxation ߛ du P(VDF‐TrFE) sont respectivement de 2,8×10‐13 s et de 38,8 kJ/mol. Ces valeurs 
sont caractéristiques d’un mode sous‐vitreux et correspondent aux valeurs  relevées pour  le 
copolymère  P(VDF‐TrFE)  53‐4760, mais  également  du même  ordre  de  grandeur  que  celles 
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observées  dans  les  relaxations  secondaires  de  polymères  amorphes  et  semi‐cristallins.  La 
dispersion  de  nanofils  dans  la  matrice  P(VDF‐TrFE)  augmente  l’énergie  d’activation  de  la 
relaxation ߛ : elle passe de 38,8 kJ/mol à 57,9 kJ/mol pour 1,5 %vol de nanofils. Le  facteur 
préexponentiel ߬଴ diminue de 2,8×10
‐13 à 1,0×10‐16 s. 
 
Composition 
Mode ߛ 
Ea (kJ/mol) 
Mode ߛ
߬଴(s) 
Mode ߚ 
ஶܶ 
Mode ߚ 
B 
Mode ߚ
߬଴(s) 
P(VDF‐TrFE)70‐30 
0 %vol Ni NWs 
38,8  2,8×10‐13  138 ± 15  843 ± 179  7,3×10‐13 
P(VDF‐TrFE)70‐30 
1,5 %vol Ni NWs 
57,9  1,0×10‐16  162 ± 6  435 ± 81  3×10‐11 
 
Tableau 3 – Paramètres d’Arrhénius et de VTF du P(VDF‐TrFE) et du composite chargé à 1,5 
%vol de nanofils d’or 
 
L’augmentation significative de  l’énergie d’activation de  la relaxation sous‐vitreuse ߛ résulte 
de l’augmentation de l’encombrement stérique pour les mouvements de chaînes localisés du 
copolymère, du fait de l’environnement immédiat des nanofils. 
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IV. Discussion 
 
IV.1. Evolution de la structure cristalline du P(VDF‐TrFE) 
 
Nous  avons précédemment  constaté  (Figure 29b) que  la présence de nanofils  a pour  effet 
d’inhiber  la  cristallisation du P(VDF‐TrFE). On note également une diminution de  l’intensité 
des  pics  associés  à  Tc1  et  Tc2  avec une  augmentation  de  la  fraction  de  nanofils  introduite.  
Cependant,  la  réduction  de  l’enthalpie  de  cristallisation  est  différente  entre  les  deux 
composantes de  la transition de Curie. Leur déconvolution permet de déterminer  l’enthalpie 
de cristallisation associée à chaque pic. La Figure 43a montre  l’ajustement des deux pics de 
cristallisation de  la transition de Curie au moyen de fonctions de Lorentz et effectué pour  le 
thermogramme du P(VDF‐TrFE) non chargé.  
 
     
Figure 43 – (a) Déconvolution du thermogramme du P(VDF‐TrFE) au cours de la cristallisation 
à 10°C/min en deux Lorentziennes et (b) évolution du rapport d’enthalpie associée aux deux 
températures de Curie en fonction du volume de nanofils d’or  
 
Une  forte quantité de nanofils entraîne une variation différenciée des structures cristallines 
caractérisées par Tc1 et Tc2, ceci décrivant  l’influence des nanofils dans  la  structuration des 
phases cristallines. La Figure 43b montre que le rapport des enthalpies est constant pour des 
taux  inférieurs  à  15  %vol.  Au‐delà  de  cette  limite,  l’enthalpie  associée  à  Tc1  augmente 
fortement  par  rapport  à  l’enthalpie  associée  à  Tc2.  Le  rapport  entre  les  deux  enthalpies 
passant  de  1  à  10  en  faveur  de  Tc1.  Une  forte  proportion  de  nanofils  favorise  la  phase 
cristalline contenant des défauts structuraux. Ces défauts conformationnels peuvent être liés 
aux  perturbations  électrostatiques  issues  de  la  compétition  entre  le  champ  propre  du 
polymère  et  le  champ  externe  induit  par  la  présence  des  nanofils.    Au‐delà  de  pc,  le 
phénomène s’accentue avec  la création de  l’amas  infini. La  libre circulation des électrons au 
sein du propre réseau métallique des fils se délocalise sur la totalité de l’amas conducteur. Ce 
mécanisme de transport perturbe les champs conformationnels des macromolécules. La sous‐
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couche électronique 5d  des nanofils d’or présente de grands réservoirs d’électrons entraînant 
une distorsion de l’équilibre des orbitales des atomes de la matrice.  Les cristallites alors crées 
comportent en majorité des défauts structuraux. 
 
IV.2. Evolution du taux de cristallinité 
 
Un  certain nombre  d’études  décrivent  l’influence  des  nanoparticules  sur  la  cristallinité  des 
polymères  semi‐cristallins  et  en  particulier  de  la  famille  du  PVDF.  L’introduction  d’argiles 
nanométriques de différentes morphologies 96 dans du PVDF, induit une légère diminution de 
la cristallinité et un décalage du pic de fusion vers les basses températures. Ce comportement 
est  indépendant  de  la morphologie  des  argiles.  Cebe97  observe  également  une  diminution 
significative de la cristallinité avec des argiles nanométriques incorporées dans un copolymère 
P(VDF‐TrFE)  75‐25, mais  pour  des  fractions  volumiques  plus  importantes  (jusqu’à  25 wt%). 
Cette  diminution  de  la  cristallinité  s’accompagne  d’une  diminution  conséquente  de  la 
température  de  fusion.  Du  PVDF  chargé  de  nanofibres  de  carbone98  à  4  wt%  voit  sa 
cristallinité réduite mais sans modification de  la température de fusion.   Wang99 obtient des 
résultats  similaires  en  ajoutant  25 wt%  d’oligomères  dans  un  copolymère  P(VDF‐TrFE).  La 
nature des charges n’est pas le facteur prépondérant du comportement observé. Par contre, 
un facteur de forme adapté peut permettre une réduction équivalente de la cristallinité pour 
un  taux de charge moindre. Néanmoins,  il est constaté que  les nanotubes de carbone100 en 
faible  fraction  volumique,  favorisent  le  taux  de  cristallinité  en  initiant  un  phénomène  de 
transcristallinité à leur surface et jouent le rôle d’agent de nucléation pour la cristallisation de 
la matrice. 
 
Figure 44 – Taux de cristallinité des nanocomposites nanofils d’or/P(VDF‐TrFE) en fonction de 
la fraction volumique de nanofils d’or 
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L’introduction  de  nanofils  dans  le  copolymère  P(VDF‐TrFE)  modifie  fortement  le  taux  de 
cristallinité de la matrice P(VDF‐TrFE) comme le montre la Figure 44. La diminution du taux de 
cristallinité  avec  la  fraction  volumique  est  quasi  linéaire.  Par  contre,  aucune  variation 
significative de  la position du pic de cristallisation ni d’élargissement de celui‐ci n’est relevé. 
L’addition croissante de nanofils inhibe la cristallinité et diminue le nombre de cristallites. Les 
nanofils  ne  modifient  pas  la  taille  mais  le  nombre  de  cristallites  dans  le  P(VDF‐TrFE). 
L’extrapolation  (Figure 44) du  taux de cristallinité à ߯௖= 0 donne une  fraction volumique de  
35 %vol pour un P(VDF‐TrFE) totalement amorphe.  
 
Ce comportement est à comparer avec celui obtenu pour des particules de même nature mais 
de facteur de forme différent afin d’identifier le facteur responsable de cette diminution. Des 
composites ont été réalisés avec des nanoparticules sphériques d’or de 500 nm et 10 µm de 
diamètre.  Les  résultats  sont  présentés  Figure  45  et  montrent  que  la  diminution  de  la 
cristallinité avec la fraction volumique d’or est indépendante de la géométrie de la charge. Par 
contre, l’effet de la diminution est plus important dans le cas des nanofils de facteur de forme 
élevé.  
 
 
Figure 45 – Dépendance du taux de cristallinité de la matrice P(VDF‐TrFE) avec la fraction 
volumique d’or pour différentes géométries. 
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IV.3. Interactions physiques 
 
La présence des nanofils montre une  augmentation  significative de  la proportion de phase 
amorphe dans  le P(VDF‐TrFE).  L’augmentation de  l’intensité des pics de pertes mécaniques 
G’’(T) associés aux relaxations mécaniques ߚ et ߙ est attribuée à l’accroissement de la phase 
amorphe de  la matrice. Murata101 observe un  comportement  identique  consécutivement  à 
une trempe du P(VDF‐TrFE).  
 
La variation du module mécanique conservatif G’ avec  la  fraction volumique de nanofils de 
nickel est comparée aux modèles de Kerner et Hashin‐Shtrikman. Dans notre cas (Figure 46), 
le  comportement  du  composite  se  rapproche  de  la  borne  haute  du modèle  de  Hashin  et 
n’obéit pas au modèle de Kerner dans le domaine des faibles fractions volumiques. 
 
 
Figure 46 – Variation du module mécanique G’ – Comparaison avec les modèles de Hashin‐
Shtrikman, Kerner et la loi de mélange  
 
Contrairement au modèle de Kerner,  les particules  introduites  sont des nanofils et non des 
sphères.  Selon  Halpin48,  les  propriétés  de  renfort  mécanique  pour  un  composite  sont 
indépendantes  du  facteur  de  forme,  à  une  fraction  volumique  donnée.  Ce modèle  prévoit 
cependant que  lorsque  le  facteur de  forme est  supérieur à 100,  la  ténacité augmente d’un 
facteur 10 par  rapport aux particules sphériques. Le  facteur de  forme des nanofils étant de 
250,  le  modèle  de    Hashin  et  Shtrikman  est  plus  proche  du  comportement  mesuré.  Un 
comportement similaire est observé dans des époxy chargées avec des particules de bore102 
de  facteurs de  forme différents.  Le module mécanique  suit  le modèle de Kerner  lorsque  le 
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facteur de forme est proche de l’unité, alors que le modèle de Hashin et Shtrikman est plus à 
même de décrire le cas des facteurs de forme élevés.  
 
Les  travaux  de Halpin  et  Kardos47 montrent  que  dans  le  cas  d’un  polymère  semi‐cristallin 
comme  le  P(VDF‐TrFE),  les  relations  de  structure‐propriété  sont  comparables  à  la 
problématique  des  composites  particulaires  à  matrice  polymère.  Pour  des  structures 
lamellaires de même type que le P(VDF‐TrFE)103‐105, le comportement observé obéit à la limite 
supérieure du modèle défini par Hashin.  
 
Le  caractère  semi‐cristallin  de  la  matrice  P(VDF‐TrFE)  combiné  au  facteur  de  forme  des 
nanofils  permet  de  justifier  la  différence  de  comportement  de G’(T=25  °C)  par  rapport  au 
modèle  de  Kerner.  Le  comportement  proche  de  la  limite  haute  du modèle  de  Hashin  et 
Shtrikman  confirme  la  dispersion  homogène  des  nanofils  dans  la matrice  et  l’existence  de 
faibles interactions entre celle‐ci et les nanofils métalliques. 
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Chapitre 5 ­ Comportement électrique : du nanofil au 
nanocomposite 
I. Conductivité électrique des nanofils 
 
Les nanofils métalliques ont été sélectionnés et élaborés en vue d’obtenir des nanoparticules 
de  conductivité  élevée.  Il  est  donc  nécessaire  d’évaluer  le  potentiel  de  conductivité 
intrinsèque  des  ces  objets  avant  de  réaliser  les  nanocomposites.  Les  différents  types  de 
métaux ne permettent probablement pas d’accéder aux mêmes niveaux de conductivité. Les 
précédentes  observations  (Chap  3‐II)  par  microscopie  électronique  à  transmission  haute 
résolution ont révélé l’influence des traitements sur l’état physico‐chimique de la surface des 
nanofils. Cette composition peut être directement liée à la conductivité. Il est donc nécessaire 
de maîtriser la chimie de surface des nanofils pour espérer atteindre des conductivités finales 
optimales, de mieux  cerner  les paramètres qui  conditionnent  le niveau de  conductivité des 
nanofils métalliques et d’identifier les facteurs limitants d’un nanocomposite conducteur.  
 
I.1. Conductivité intrinsèque des nanofils ‐ relation structure, nanotexture‐conductivité 
électrique 
 
La microscopie à force atomique à pointe conductrice (C‐AFM) est une technique intéressante 
pour mesurer la conductivité intrinsèque d’un nanofil. Il faut cependant reconnaître que cette 
technique est difficile à mettre en œuvre et nécessite l’emploi de 4 pointes AFM pour limiter 
l’effet des résistances de contact. Ces conditions expérimentales draconiennes ne permettent 
pas de considérer cette technique comme la méthode la plus simple à mettre en œuvre  pour 
mesurer la conductivité intrinsèque d’un nanofil métallique. 
 
Une  méthode  indirecte  d’évaluation  fondée  sur  la  mesure  de  la  valeur  de  l’énergie  des 
plasmons en EELS, permet de déterminer le module de Young, les conductivités électriques et 
thermiques. En effet,  les propriétés physiques des matériaux dépendent de  leur structure et 
nano‐structure. 
L’énergie  du  plasmon  et  la  conductivité  optique  dépendent  de  la  densité  d’électrons  de 
valence.  Ces énergies varient en fonction de l’état d’organisation des atomes. Une corrélation 
existe entre ces paramètres et est attendue et montrée dans la littérature53. Cette technique 
est  appliquée  sur  les  différents  types  de  nanofils  produits  et  les  différents  traitements  de 
réduction utilisés. 
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I.1.1. Nanofils de nickel 
 
Les nanofils de nickel monocristallins et polycristallins présentent des valeurs de  l’énergie de 
plasmons équivalents. Une étude préliminaire HRTEM effectuée  sur des nanofils oxydés en 
surface  (NiO)  permet  de  différencier  l’intérieur  du  fil  en  nickel,  de  la  couche  d’oxyde  en 
surface. Ces observations permettent d’effectuer des mesures EELS des plasmons suivant une 
topographie  identique.  La  Figure 47a en HAADF  (High Angle Annular Dark  Field) du nanofil 
étudié est associée aux spectres VEEL mesurés (Figure 47b). Le spectre‐ligne est obtenu par un 
balayage de la sonde (1 nm) suivant une ligne de 19 spectres EELS et indique une évolution du 
plasmon. Les énergies de 5,9 eV et 22,4 eV  sont associées au NiO et celles de 21 et 28 eV 
correspondent au nickel. La différence de conductivité électrique entre  le cœur et  la surface 
du nanofil de nickel oxydé est mise en évidence par  la différence des énergies de plasmon 
entre ces deux zones.  
 
 
Figure 47 – Image HAADF d’un nanofil de Ni oxydé et spectre ligne suivant la section du 
nanofil 
 
Une étude similaire est effectuée sur  les nanofils de nickel réduits avec H3PO4 et confirme  la 
signature du nickel sur toute la longueur du nanofil, en accord avec les observations HRTEM. 
Les nanofils  réduits  sous hydrogène et composé de NiH, présentent des  seuils d’énergie de 
plasmons comparables au nickel pur. 
 
I.1.2. Nanofils d’or et d’argent 
 
Les  nanofils  d’or  sont monocristallins.  La  Figure  48  présente  l’image  HAADF  et  le  spectre 
VEELS  associé,  obtenus  pour  des  nanofils  avec  une  fine  sonde  de  0,5  nm.  Ce  spectre  est 
identique  sur  toute  la  longueur  des  nanofils.  Le  programme  « Epsilon »  donne  la  fonction 
diélectrique ߝሺܧሻ et la conductivité optique ߪሺܧሻ des nanofils. Etant donné que le pic intense 
b) a) 
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à perte d’énergie nulle masque  les réponses en dessous de 1eV,  les valeurs de ߪሺܧሻ ne sont 
pertinentes  qu’au  delà  de  1  eV.  Pour  déterminer  la  conductivité  optique  de  chaque 
composante à E = 0 eV, on effectue une extrapolation linéaire de la conductivité optique entre 
1 et 0 eV en partant de 1 eV53. La conductivité électrique obtenue par cette méthode pour un 
nanofil d’or est de 7×107 S.m‐1. Cette valeur est en accord avec  la conductivité électrique de 
l’or massif (4,5×107 S.m‐1). 
 
 
Figure 48 – Image HAADF et spectre VEEL associé de nanofils d’or 
 
I.2. Conductivité des nanofils pressés 
 
En  fin de procédé d’élaboration des nanofils,  il est nécessaire de développer une méthode 
simple qui permette de comparer rapidement les conductivités des nanofils produits. Il existe 
des méthodes  de mesure  de  conductivité  d’un  nanofil  au moyen  d’un microscope  à  force 
atomique  (AFM)106, mais  cette  technique  n’est  pas  adaptée  à  notre  problématique.  Nous 
avons réalisé des pastilles de nanofils pressées. La conductivité de ces pastilles a été mesurée 
au moyen d’un ohmmètre de précision KEITHLEY 2420 équipé d’un mode à 4 fils, qui permet 
de s’affranchir des résistances de contact.  
 
I.2.1. Nanofils de nickel 
 
Après  l’élimination  de  la  couche  d’oxyde  (Chap  3‐II.2.2),  la  conductivité  des  pastilles  de 
nanofils a été mesurée. Le Tableau 4,  récapitule  les valeurs de conductivité des nanofils en 
fonction du traitement physico‐chimique de la surface effectué. 
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Traitement 
Sans 
traitement 
Déshydratation
dans H2SO4 
Réduction 
dans H3PO4 
Nature chimique de la surface 
des nanofils 
Ni(OH)2  NiO  Ni 
Conductivité des nanofils 
préssés (S.m‐1) 
20  115  24 
   
Tableau 4 – Conductivité des nanofils de nickel pressés en fonction du traitement physico‐
chimique subi 
 
Les nanofils dépourvus de couche d’oxyde de surface ont une conductivité comparable à celle 
des nanofils non traités. Ce résultat s’explique par la forte réactivité de surface des nanofils de 
nickel,  qui  tendent  à  former  au  contact  de  l’humidité  de  l’air,  une  couche  de  passivation 
d’épaisseur  non  négligeable.  La  présence  de  cette  couche  est  un  handicap  pour  la 
conductivité.  Après  traitement  par  réduction  chimique  à  l’acide  sulfurique  (H2SO4),  les 
échantillons présentent une conductivité améliorée dont l’origine est liée à la fine couche de 
passivation de NiO observée en METHR. Ce traitement est donc indispensable et sera retenu 
lors de l’élaboration de nanocomposites P(VDF‐TrFE)/nanofils de nickel. 
 
I.2.2. Nanofils d’or et d’argent 
 
Les nanofils d’or et d’argent ne présentent pas de couche d’oxyde en surface. Ce qui confère 
un  avantage  certain  à  ce  type  de  nanofils  lors  de  l’élaboration  de  nanocomposites.  Ces 
nanofils  ne  nécessitent  pas  de  traitement  chimique  ou  physique.  Les  nanofils  d’or  pressés 
possèdent  une  conductivité  d’environ  2×104  S.m‐1  confirmant  l’absence  d’oxydation  de 
surface.  
 
II. Conductivité électrique des nanocomposites 
 
Différents  nanocomposites  P(VDF‐TrFE)‐nanofils  métalliques  ont  été  élaborés  avec  des 
teneurs  en  nanofils  variant  de  0,5  à  7,7 %vol.  Les  nanofils  de  nickel  seront  préalablement 
traités à l’acide sulfurique et les nanofils d’or et d’argent dispersés sans traitement préalable.   
 
Le comportement en fréquence de  la conductivité réelle ߪᇱሺ߱ሻ est représenté en Figure 49. 
Les  spectres  sont  obtenus  à  25  °C  dans  une  gamme  de  fréquence  allant  de  10‐2  à  106 Hz. 
L’amplitude de la tension alternative appliquée est de 1V.   
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Figure 49 – Evolution en fréquence de la conductivité réelle ߪԢ pour des fractions volumiques 
croissantes en nanofils de nickel de la matrice P(VDF‐TrFE) et 0,7 %vol (□), 1 %vol (U), 1,5 
%vol (Y), 2 %vol (○), 2,5 %vol (◊), 3 %vol (V) et 7,7 %vol (Z) 
 
Le P(VDF‐TrFE) et  les composites  faiblement  chargés  (<1 %vol) présentent une  conductivité 
croissante  avec  la  fréquence.  Ce  comportement  est  caractéristique  de  la  polarisation  d’un 
matériau  diélectrique.  Les  taux  de  charge  réalisés  ne  permettent  pas  d’obtenir  des 
comportements  intermédiaires  au  niveau  des  conductivités.  En  effet,  tous  les  composites 
réalisés au‐delà de pc présentent un régime de conduction indépendant de la fréquence dans 
la gamme explorée. Ce type de comportement est caractéristique de la diffusion des porteurs 
de charge dans un amas infini.  
L’extrapolation à basse fréquence (10‐2 Hz) permet de suivre l’évolution de ߪௗ௖ avec la fraction 
volumique de nanofils métalliques. Ces mesures ont été effectuées  sur  les nanocomposites 
P(VDF‐TrFE) contenant des nanofils de nickel, d’or et d’argent. 
 
I.1. Nanocomposites P(VDF‐TrFE)/nanofils de nickel 
 
La Figure 50 montre clairement la transition isolant‐conducteur ou percolation électrique des 
nanocomposites. Au‐delà de 0,7 %vol de nanofils de nickel, on observe un saut de 10 décades  
en  conductivité. Le seuil de percolation pc associé est de seulement 0,75 %vol de nanofils, soit 
3,6 % en masse. La conductivité ߪௗ௖ au dessus du seuil de percolation atteint une valeur de 
saturation de l’ordre de 102 S/m pour 7,7 %vol soit 29 % en masse de nanofils. 
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Figure 50 – Seuil de percolation électrique de ߪௗ௖ déduit de ߪԢሺ߱ሻ pour des composites 
P(VDF‐TrFE) chargés en nanofils de nickel à T=25°C 
  
En  considérant  le  modèle  du  volume  exclu  de  Balberg8  qui  utilise  des  bâtonnets  rigides 
orientés de  façon aléatoire dans une matrice  (Chap 1‐II), on détermine  le  facteur de  forme 
apparent  ቀ ௔݂ ൌ
௅
௥
ቁ des nanofils dans la matrice.  
ܮ
ݎ
ൈ ݌௖ ൌ 1,6 േ 0,2 
 
Avec un seuil de percolation  ݌௖ ൌ 0,75 %vol de nanofils de nickel, le facteur de forme calculé 
est de : 
௔݂ ൌ 213 േ 27 
 
Cette valeur est en parfait accord avec le facteur de forme observé pour des nanofils dispersés 
en  solution  et  confirme  la  dispersion  homogène  des  nanofils  observée  par MEB  dans  les 
différents nanocomposites. Cette valeur confirme également que les protocoles d’élaboration 
et de dispersion des nanocomposites n’altèrent pas la longueur des nanofils.  
 
Connaissant  le  facteur  de  forme  initial  des  nanofils,  Il  est  possible  de  calculer  un  seuil  de 
percolation théorique qu’il serait possible d’atteindre dans le meilleur des cas : 
 
݌௖
௧௛é௢௥௜௤௨௘ ൌ 0,64 ሺݒ݋݈%ሻ േ 0,08 
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En se plaçant au dessus du seuil de percolation,  la conductivité obéit à une  loi de puissance 
ߪௗ௖ ൌ ߪ଴ሺ݌ െ ݌௖ሻ௧ conformément à la théorie de la percolation.  
 
 
Figure 51 – Comportement critique de la conductivité ߪௗ௖ 
 
La  pente  de  la  droite  en  cordonnées  logarithmiques  représente  la  valeur  de  l’exposant 
critique, t = 2,72 ± 0,42. Cette valeur sera commentée de façon plus approfondie par la suite. 
ߪ଴ = 2,5×10
5  S.m‐1  représente une extrapolation de  la  conductivité pour 100% de nanofils. 
Cette valeur reste inférieure à la conductivité du nickel massif 1,6×107 S.m‐1, mais cependant 
largement supérieure à  la conductivité des nanofils pressés (Chap 5‐I.1.1). L’obtention d’une 
valeur élevée confirme la conservation du caractère conducteur des nanofils  lors du procédé 
d’élaboration en solution. La faible conductivité des nanofils de nickel pressés est attribuée à 
la réoxydation des nanofils au contact de l’air ambiant lors de la réalisation de l’échantillon et 
de la mesure. 
 
I.2. Nanocomposites P(VDF‐TrFE)/nanofils d’or 
 
La Figure 52 montre une percolation électrique  identique à celle des nanofils de nickel. Au‐
delà de 2 %vol de nanofils d’or, on observe un saut de 10 décades en conductivité. Le seuil de 
percolation  pc  associé  est  de  l’ordre  de  2,2  %vol  en  nanofils,  soit  19  %  en  masse.  La 
conductivité ߪௗ௖ au dessus du seuil de percolation atteint une valeur de l’ordre de 10
2 S/m dès 
4 %vol soit 30 % en masse de nanofils. 
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Figure 52 ‐ (a) Seuil de percolation de ߪௗ௖ pour les composites P(VDF‐TrFE) chargés en nanofils 
d’or. (b) Comportement critique de la conductivité ߪௗ௖ 
 
La  théorie du  volume  exclu,  détermine  un  facteur  de  forme  apparent  des  nanofils  d’or  de  
73  ±  9.  Cette  valeur  calculée  est  largement  inférieure  à  la  valeur  de  200  observée  avant 
dispersion.  L’hypothèse d’une dispersion  inhomogène  est  écartée  lors de  l’observation des 
cryofractures  des  nanocomposites.  En  effet,  celles‐ci  présentent  des  profils  identiques  aux 
nanocomposites chargés de nanofils de nickel (Figure 53). La modification de la géométrie des 
nanofils d’or sera abordée de  façon plus précise dans  la discussion. Les valeurs déterminées 
de  l’exposant critique  t et de  la conductivité ߪ଴ pour 100% de nanofils sont respectivement   
t = 1,21 ± 0,38 et ߪ଴ = 0,6×10
4 S.m‐1. Cette dernière valeur est inférieure à la conductivité de 
l’or massif (4,5×107 S.m‐1) mais présente un bon accord avec la conductivité des nanofils d’or 
pressés : 1,64×104 S.m‐1. 
   
a)  b)
87 
 
 
Figure 53 – Image MEB d’un composite P(VDF‐TrFE)/nanofils d’or chargé à 5 %vol 
 
I.3. Nanocomposites P(VDF‐TrFE)/nanofils d’argent 
 
La Figure 54 montre un comportement de percolation identique au nanofils de nickel. Au‐delà 
de 2 %vol de nanofils d’argent, on observe un saut de 10 décades de conductivité. Le seuil de 
percolation  pc  associé  est  d’environ  2,15  %vol  de  nanofils,  soit  11,4  %  en  masse.  La 
conductivité ߪௗ௖ au dessus du seuil de percolation atteint une valeur de l’ordre de 10
2 S/m dès 
4 %vol soit 19,5 % en masse de nanofils. 
 
 
Figure 54 ‐ (a) Seuil de percolation pour les composites P(VDF‐TrFE) chargés en nanofils 
d’argent. (b) Comportement critique de la conductivité ߪௗ௖ 
 
   
a)  b)
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Comme dans les cas précédents, le facteur de forme apparent des nanofils d’argent est déduit 
de  la  théorie du volume exclu et est égal à 75 ± 9.   On  remarque qu’il est  trois  fois moins 
important  que  celui  observé  pour  les  nanofils  d’argent  dispersés  en  solution.  Les  valeurs 
déterminées  de  l’exposant  critique  t  et  de  la  conductivité  ߪ଴  pour  100%  de  nanofils  sont 
respectivement   t = 1,86 ± 0,9 et ߪ଴ = 4,1×10
4 S.m‐1. Cette dernière valeur est  inférieure à  la 
conductivité  de  l’argent  massif  (6,4×107  S.m‐1)  mais  présente  un  bon  accord  avec  la 
conductivité des nanofils d’argent pressés :  1×104  S.m‐1. 
 
III. Phénomène de transport 
 
III.1. Universalité de la percolation électrique – exposant critique 
 
Dans  les   différents nanocomposites,  l’exposant critique déterminé pour  le nickel s’écarte de 
la valeur universelle de  la  loi de percolation  7,  9. Dans  le cadre de cette  relation,  le modèle 
initial définit des valeurs de t en relation directe avec la dimensionnalité du système. Dans le 
cas d’un  réseau 3D,  t doit être  compris entre 1,6 et 2. Abeles107, Carmona108 et Heaney109 
utilisent  différents  types  de  particules  conductrices  et  relèvent  une  valeur  largement 
supérieure à  la valeur « universelle »  t = 2. A partir de ces  résultats, Halperin110  introduit  la 
notion de « force » du  lien  conducteur  conduisant à une  valeur de 2,5. Balberg111, attribue 
cette divergence du système à la distribution de résistances entre les éléments conducteurs et 
l’écart  constaté  est  justifiée  par  une  conduction  de  type  effet  tunnel  entre  les  éléments 
conducteurs.  La  valeur de  t étant directement dépendante de  la distance moyenne d’effet 
tunnel d qui sépare les éléments conducteurs. Rubin112 précise ce mécanisme en introduisant 
le rapport de la distance entre deux particules a sur la distance tunnel du système d. 
 
ݐ ൌ ݐ௨௡௜ ൅ ቀ
௔
ௗ
െ 1ቁ         Équation 57 
 
Ces derniers modèles s’appuient sur une conduction par effet tunnel. Sheng25, 26 propose une 
relation entre la conduction par effet tunnel et la largeur du gap directement liée à la fraction 
massique dans une dispersion 3D homogène. Cela permet d’exprimer une relation de linéarité 
entre la conductivité et la teneur en charges conductrices : 
 
ln ߪௗ௖ ן െ݌ିଵ/ଷ         Équation 58 
 
La  représentation  de  ߪௗ௖  en  fonction  de  ݌ିଵ/ଷ  est  reportée  en  Figure  55  dans  le  cas  de 
composites P(VDF‐TrFE) chargés de nanofils de nickel. 
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Figure 55 – Conductivité en fonction de ݌ିଵ/ଷ (p>pc) pour les composites P(VDF‐TrFE)/nanofils 
de nickel 
 
Aucune  relation  linéaire  significative  n’est  observée  entre  ߪௗ௖  et  ݌ିଵ/ଷ.  Le mécanisme  de 
transport dominant au‐delà du seuil de percolation ne s’effectue pas exclusivement par effet 
tunnel. Les valeurs observées pour les nanofils d’argent (t = 1,86) confirment par contre que la 
conductivité  observée  dans  les  composites  à  base  de  nanofils  métalliques  suit  un 
comportement  universel.  Cet  écart  observé  avec  les  nanofils  de  nickel  n’est  pas  dû  à  une 
conduction de type effet tunnel mais à des incertitudes, celles‐ci produisant un écart inverse 
avec les nanofils d’or (t = 1,21). Ces incertitudes sont donc liées à la légère modification de la 
dimensionnalité du système induite par la mise en œuvre sous presse (Chap 3‐III.1.2).  
 
III.2. Dépendance en température de la conductivité électrique 
 
III.2.1. Conductivité de courant continu ߪௗ௖ 
 
L’évolution de  la conductivité des nanocomposites avec  la température révèle deux types de 
comportements  dépendant  de  la  fraction massique  en  nanofils,  avant  ou  après  le  seuil  de 
percolation. 
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La variation en température de la conductivité du composite à 0,5 %vol est faible, très proche 
du comportement de la matrice seule (Figure 56).  
On  observe  autour  de  ‐30°C,  la  relaxation  ߚ  associée  à  la  transition  vitreuse  de  la  phase 
amorphe  libre.  En  dessous  du  seuil  de  percolation,  ߪԢ  est  proportionnelle  à  ߝԢԢ  suivant  la 
relation : 
 
ߪᇱ ൌ ߱ߝ଴ ቀߝᇱᇱௗ௜௣௢௟௔௜௥௘ ൅
ఙ೏೎
ఠఌబ
ቁ ൌ ߱ߝ଴ߝᇱᇱ ൅ ߪௗ௖         Équation 59 
 
Pour de faibles taux de charge inférieurs au seuil de percolation électrique, la conductivité ߪௗ௖ 
est  faible  devant  ߱ߝ଴ߝᇱᇱ.  La  conductivité  mesurée  ߪԢ  à  basses  fréquences  est  donc 
proportionnelle  à   ߝᇱᇱ.  Le  comportement  observé  est  plus  représentatif  d’un  matériau 
diélectrique que d’un conducteur.  
 
 
Figure 56 – Dépendance en température de ߪௗ௖  () et ߝԢԢ (○) pour un composite chargé à 0,5 
%vol de nanofils d’or à 10‐2 Hz 
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Lorsque  la  fraction volumique de nanofils augmente,  la conductivité augmente et  les pertes 
d’origine  dipolaire  ߱ߝ଴ߝᇱᇱ  deviennent  négligeables  devant  ߪௗ௖.  Leur  conductivité  est  une 
fonction croissante monotone de la température (Figure 57).  
 
 
Figure 57 ‐ Dépendance en température de ߪௗ௖ pour un composite chargé à 5 %vol de nanofils 
d’or 
 
La dépendance en température de la conductivité est interprétée suivant le modèle d’Efros et 
Shklovskii (Chap 1‐IV.1.2). Ce modèle édicté pour des densités de porteurs élevées, est utilisé 
pour  décrire  la  dépendance  en  température  des  composites  chargés  au‐delà  du  seuil  de 
percolation.  
 
La  Figure 58 montre l’évolution de la conductivité en fonction de l’inverse de T1/2. La variation 
linéaire montre  que  le modèle  d’Efros  et  Shklovskii  permet  de  décrire  un mécanisme  de 
transport  des  nanocomposites.  Au  dessous  de  ‐100  °C,  le  mécanisme  de  transport  est 
indépendant de  la température et  la conductivité est alors uniquement gouvernée par effet 
tunnel (tunneling). Au‐delà de ‐100°C, le mécanisme de transport est activé thermiquement et 
prend le pas sur l’effet tunnel. La conduction des porteurs de charge s’effectue alors par saut 
(hopping) par‐dessus une barrière de potentiel. 
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Figure 58 – Variation de ߪௗ௖ en fonction de ܶ
భ
మ pour un composite à 5 %vol de nanofils d’or 
 
Il  est  alors  possible  de  déterminer  la  longueur  de  localisation  déduite  du  calcul  de  la 
température caractéristique  (Equation 12) d’Efros et Shklovskii T0. Le calcul effectué à partir 
de la Figure 58 donne :   ଴ܶ ൌ 25 972 ܭ. 
Avec que  ଴ܶ ൌ
ଶ,଼௘మ
௞ಳకఌబఌ
  avec  ߝ  la permittivité diélectrique  relative de  la matrice hôte P(VDF‐
TrFE) déterminée  et déduite de la Figure 38 (ߝ = 8). 
Le calcul donne une  longueur de  localisation des porteurs de charges (électrons) de 2.8 nm. 
Cette valeur est à comparer avec  le diamètre moyen de 200 nm des nanofils. La  localisation 
des électrons a lieu sur des grains d’or du nanofil plutôt que sur le nanofil lui‐même. En effet,  
cette  longueur  concorde  plus  aisément  avec  la  taille  d’un  grain  de  nanofils  polycristallins, 
comme  il  a été observé pour  les nanofils de nickel  (chap 3‐II.2.1). Même  si  la  longueur de 
localisation  des  nanofils  de  nickel  n’a  pas  été  déterminée,  il  est  possible  qu’elle  soit 
comparable à celle des nanofils d’or. 
 
III.2.2. Conductivité de courant alternatif ߪ௔௖ 
 
Il  est  difficile  d’observer  une  conductivité  variable  avec  la  fréquence  (Figure  49)  pour  les 
nanocomposites à base de nanofils   contenant des fractions volumiques supérieures au seuil 
de percolation. L’étude de  la conductivité dynamique ߪᇱሺ߱ሻ ൌ ܣ߱௦ n’est alors possible que 
pour des nanocomposite isolants et proches du seuil de percolation. Il est ensuite impératif de 
réaliser  les mesures  à une  température  inférieure  à  celle  de  la  relaxation ߚ  pour  éviter  la 
superposition  d’un  mécanisme  de  relaxation  dipolaire  avec  le  comportement  de  la 
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conductivité  dynamique  à  hautes  fréquences.  La  variation  en  température  de  l’exposant  s 
pour un composite à 1,5 %vol de nanofils d’or est observée en Figure 59.  
 
 
Figure 59 – Dépendance en température de l’exposant s pour un composite à 1,5 %vol de 
nanofils d’or 
 
Sur  la gamme de  températures allant de  ‐150°c à  ‐20°C,  l’exposant  s est  indépendant de  la 
température.  La valeur de 0,9 observée est proche de  l’unité, valeur généralement  relevée 
dans les isolants. Au dessus de ‐100 °C, s diminue avec la température.  
 
Le  comportement en  température et en  fréquence de  l’exposant  s, est associé à différents 
mécanismes de transport. Dans  le cas de  l’effet tunnel, s est  indépendant de  la température 
mais dépendant de la fréquence. L’observation de deux types de comportement sur la Figure 
58 est confirmée avec  la dépendance en  température de  l’exposant s  (Figure 59). Sa valeur 
constante  de  0.9  pour  des  températures  inférieures  à  ‐100  °C  traduit  une  conduction  par  
effet  tunnel.  Par  contre  au  dessus  de  ‐100°C,  la  réduction  de  la  valeur  de  s  avec  la 
température est en accord avec le modèle de sauts de barrières corrélés (CBH) développé par 
Elliott113. Une  conduction par  saut  a  également  été observée pour  la polyaniline dispersée 
dans du PVA par Dutta114 et Barrau pour des NTC  dispersés dans une matrice époxy36. 
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IV. Discussions 
 
IV.1. Influence  de  la mise  en œuvre  et morphologie  de  l’échantillon  ‐  Conductivité  de 
surface 
 
Le  P(VDF‐TrFE)  possède  une  grande  variabilité  de  mise  en  œuvre.  Pour  mesurer  la 
conductivité volumique, nous avons élaboré des films de 150 à 200 µm d’épaisseur, à 200 °C 
sous une pression de 0,3 MPa.  Le niveau élevé de  conductivité et  les  seuils de percolation 
obtenus  permettent  d’envisager  de  nombreuses  applications  des  nanocomposites 
conducteurs faiblement chargés. Il est intéressant de suivre l’évolution du seuil de percolation 
et de la conductivité avec la mise en œuvre.  
 
Nous  avons  choisi  d’étudier  la mise  en œuvre  d’un  revêtement  conducteur  constitué  de 
P(VDF‐TrFE) chargé en nanofils d’or. Les échantillons sont des films de composites d’épaisseur 
de 20 µm, obtenus par application au pistolet à air comprimé du mélange nanofils/polymère 
sur  une  plaque  de  verre  de  120 mm  ×  120 mm.  La  grandeur mesurée  est  la  résistivité  de 
surface  ߩ௦,  exprimée  en  Ohms  par  carré  (Ω/□).  La  mesure  est  effectuée  au  moyen 
d’électrodes  concentriques, définies  suivant  la norme ASTM D257‐99 et d’un ohmmètre de 
précision KEITHLEY 2420 en configuration 4 fils permettant de s’affranchir des résistances de 
contact. Les mesures de résistivité de surface pour chaque échantillon sont représentées sur 
la Figure 60. 
 
 
Figure 60 ‐ Percolation de la résistivité de surface des revêtements composites P(VDF‐TrFE) 
chargés en nanofils d’or 
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On  constate que  le  seuil de percolation est  indépendant de  la mise en œuvre, et  reste de 
l’ordre de 2 %vol. Ce résultat confirme que le phénomène de sédimentation des nanofils reste 
limité  lors de  l’élaboration des films par pressage à chaud. Dans  le cas de  la projection de  la 
suspension de nanofils, une sédimentation éventuelle n’a pas le temps de s’établir puisque les 
films sont séchés dès leur formation. 
 
Le deuxième paramètre  important à  relever, est  la  faible valeur de  la  résistivité de  surface,  
d’environ 4 Ω/□ pour 3 %vol de nanofils d’or. Cette valeur est à notre connaissance,  la plus 
faible  observée  pour  un  polymère  aussi  faiblement  chargé.  Les  revêtements  anti‐statiques 
actuels possèdent des résistances de surface comprises entre 106 et 108 Ω/□ pour un taux de 
charge volumique d’environ 20 %vol d’oxydes métalliques. Le cahier des charges en matière 
de peinture conductrice exige une résistance de surface  inférieure à 104 Ω/□, généralement 
obtenue avec des taux proches de 20 %vol en particules métalliques.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Figure 61 – Echelle de résistances de surface des composites conducteurs et comportement 
électrique associé 
 
La Figure 61 indique sous forme d’échelle de résistance de surface, les valeurs d’une peinture 
antistatique aéronautique commercialisée actuellement comparée à notre composite chargé 
à 3 %vol de nanofils métalliques.  
 
L’utilisation de nanofils métalliques pour  l’élaboration d’un  revêtement  conducteur permet 
d’obtenir une surface 106  fois plus conductrice que  la référence actuelle avec un volume de 
charges conductrices 7 fois moins important. 
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IV.2. Seuil de percolation ‐ structure physique des particules et de la matrice 
 
L’étude bibliographique a montré que le facteur de forme est un paramètre déterminant pour 
l’élaboration de nanocomposites  faiblement chargés. Les résultats obtenus avec  les nanofils 
métalliques  permettent  d’obtenir  des  seuils  de  percolation  extrêmement  faibles  et  inédits 
pour des particules métalliques. Il existe une littérature relativement riche en ce qui concerne 
les  matrices  polymères  chargées  de  particules  nanométriques,  microniques  et  de  divers 
matériaux conducteurs115, 28, 27, 12, 29, 30, 116.  
Le  modèle  idéal31  de  particules  sphériques  parfaitement  dispersées,  prévoit  un  seuil  de 
percolation d’environ 15 %vol dans une matrice  isolante. Cette valeur est en accord avec  les 
différents  résultats  expérimentaux115,  28,  27  obtenus  pour  différentes matrices  et  particules 
sphériques de diamètre variable.  
 
Avec  des  particules  sphériques,  il  est  cependant  possible  d’obtenir  des  valeurs  de  seuil  de 
percolation  inférieures. Dans  le cas de  fines particules nanométriques, ces charges peuvent 
créer des agrégats conducteurs possédant un certain facteur de forme secondaire. Ces objets 
secondaires ont des  géométries  similaires  à des « grappes »12 décrites par Medalia11.  Il est 
alors possible d’imaginer un arrangement de ces agrégats de particules sphériques réalisant 
des chemins percolants. Cette théorie est fondée sur la ségrégation de particules conductrices 
dans une phase polymère minoritaire non miscible à la phase majoritaire située entre des ilots 
de  cette même phase polymère majoritaire,  créant un  réseau de  chemins percolants117.  Le 
concept des systèmes ségrégés a été proposé par Ewen118 et étudié dans le cas de particules 
de nickel dans du PVC119. Malliaris119 mélange des particules de nickel avec de  la poudre de 
PVC et obtient un composite par pressage à chaud.  Il est  indispensable, dans ce cas, que  le 
diamètre des particules métalliques soit 16 fois plus grand que la granulométrie de la matrice 
pour  avoir  une  diminution  significative  du  seuil  de  percolation.  La  présence même  de  ces 
agrégats micrométriques est incompatible avec la notion de dispersion homogène et isotrope, 
garante de la conservation des propriétés mécaniques. 
 
 
Figure 62 – Modèle d’un système ségrégé de Malliaris119 
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Les  faibles  seuils de percolation  relevés  avec  les différents nanofils métalliques dans notre 
étude  doivent  être  comparés  avec  ceux  déterminés  avec  des  particules  métalliques 
sphériques. Dang115  introduit des particules de nickel de diamètre proche de 7 µm dans du 
PVDF et relève un seuil de percolation à 17 %vol. Xu116 observe une valeur  identique pour  la 
même matrice. Afin d’inscrire  les valeurs de seuil de percolation obtenues avec  les nanofils 
métalliques dans les données bibliographiques, nous avons réalisé un composite P(VDF‐TrFE) 
chargé de nanoparticules d’argent de taille nanométrique. Nous pouvons ainsi comparer  les 
seuils respectifs pour les nanofils et des charges sphériques. Les particules d’argent dispersées 
ont un diamètre inférieur à 100 nm. Les résultats obtenus sont présentés sur la Figure 63. On 
remarque clairement l’influence du facteur de forme sur la position du seuil de percolation. Il 
est  important de noter que  le niveau  final de conductivité est  indépendant de  la géométrie 
des particules. 
 
 
Figure 63 – Seuils de percolation pour des composites P(VDF‐TrFE) chargés en nanofils 
d’argent (•) et en nanoparticules d’argent (□) 
 
Le  seuil  de  percolation  mesuré  avec  des  particules  sphériques  est  inférieur  à  la  valeur 
théorique de 15 %vol calculée par Scher31. Lorsque l’on observe ces particules en microscopie 
électronique, on constate que celles‐ci possèdent un  faible  facteur de  forme et qu’elles ont 
une  forte propension à  former des amas en  forme de grappes  (Figure 64). Cet arrangement 
peut expliquer le décalage observé avec le seuil théorique de Scher.  
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Figure 64 – Images MEB des nanoparticules d’argent (Ø < 100 nm) 
 
La matrice polymère semi‐cristalline P(VDF‐TrFE) est susceptible de concentrer  les particules 
conductrices  dans  sa  phase  amorphe,  établissant  un  réseau  de  chemin  conducteur 
comparable à celui décrit par Malliaris119. Cette dernière hypothèse peut être écartée dans un 
premier temps, en considérant les études tentant de lier la cristallinité de la matrice et le seuil 
de  percolation.  Karttunen28  introduit  des  nanoparticules  d’argent  dans  une  matrice 
semicristalline  (Polypropylène  isotactique  et  cristallin  à  45%)  et  dans  un  copolymère  de 
Styrène amorphe. Dans  les deux cas,  la valeur de seuil de percolation est d’environ 15 %vol. 
Tang29 mélange  pour  sa  part  des  nanocharges  de  noir  de  carbone  (Ø  ≈  50  nm)  dans  un 
Polyéthylène haute densité (cristallin à 75%). Le seuil de percolation observé est de 15 %vol. 
Ces différents travaux n’ont pas révélé de diminution significative du seuil de percolation avec 
le taux de cristallinité.  
 
Dans  l’hypothèse  d’une  ségrégation  de  particules  à  la  surface  des  cristallites,  la  taille  des 
cristallites  (D)  doit  être  largement  supérieure120  à  celle  des  particules  conductrices  (d). 
Malliaris119 donne une valeur de rapport  
஽
ௗ
ൌ 16.  Dans le P(VDF‐TrFE)75‐25, Kimura103, 104 et 
Ohigashi105 observent des épaisseurs de cristallites lamellaires de 100 nm. Cette dimension de 
cristallite  correspond  au  diamètre  des  particules  d’argent  et  est  largement  inférieure  aux 
dimensions des nanofils (200nm × 50 µm). Dans ce cas, un rapport de (D/d) ≤ 1 est observé. 
Par conséquent, le phénomène de ségrégation ne peut avoir lieu avec les nanofils élaborés et 
dispersés dans le P(VDF‐TrFE). 
 
Nous avons montré que les nanoparticules inhibent la formation des cristallites (Chap 4‐IV.2). 
A  l’inverse  du  modèle  de  ségrégation,  une  matrice  polymère  semi‐cristalline  chargée  de 
nanoparticules peut être considérée comme un système dynamique de morphologie non figée 
dans  lequel  la  cristallinité  est  conditionnée  par  la  fraction  volumique  de  particules.  Les 
résultats expérimentaux obtenus pour des matrices amorphes ou semicristallines, montrent 
que  les  dimensions  des  cristallites  et  la  diminution  du  taux  de  cristallinité  avec  la  fraction 
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volumique  de  nanoparticules  conductrices  rendent  très  faible  la  probabilité  d’observer  un 
phénomène de ségrégation des particules conductrices dans le P(VDF‐TrFE). 
 
Contrairement  à  une  réduction  du  seuil  de  percolation,  il  a  été  observé  une  faible 
augmentation  du  seuil  de  percolation  dans  les  composites  chargés  de  nanofils  d’or  et 
d’argent, par  rapport  aux  composites  réalisés  avec des nanofils de nickel.  L’observation en 
microscopie électronique à balayage des nanocomposites fortement chargés de nanofils d’or 
(Figure  65),  a  mis  en  évidence  une  distribution  homogène  des  nanofils  dans  la  matrice 
polymère et l’absence d’agrégats.  
 
 
Figure 65 – Image MEB d’un nanocomposite P(VDF‐TrFE)/nanofils d’or chargé à 7,7 %vol 
 
L’augmentation du seuil de percolation n’est pas la conséquence d’une dispersion hétérogène 
mais  le  résultat  d’une modification  du  facteur  de  forme  des  nanofils  au  cours  de  procédé 
d’élaboration. Une  cassure  des  nanofils  est  écartée,  car  différents  essais  de  dispersion  par 
ultrasons  de  puissances  variables  n’ont  pas  permis  de  confirmer  la  présence  de  ce 
phénomène. Par contre une certaine courbure des nanofils d’or et d’argent est à signaler. Les 
rayons de courbure entraînent une diminution significative du facteur de forme apparent. La 
théorie  du  volume  exclu  donne  une  estimation  de  15  µm  pour  la  longueur  d’un  nanofil 
courbé. Ce résultat est en accord avec les propriétés de ductilité de l’or et de l’argent massif. 
 
IV.3. Niveau de conductivité au‐delà du seuil de percolation 
 
Avec le seuil de percolation, la conductivité maximale atteinte dans les nanocomposites est un 
paramètre  essentiel  de  l’élaboration  de  composites  conducteurs. De  précédents  travaux121 
effectués sur des mélanges de nanotubes de carbone dans une matrice époxy ont clairement 
montré que  le  transport électronique d’une  région conductrice à  l’autre  s’effectue par  saut 
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(hopping). A  très  basses  températures,  ce même  transport  s’effectuant  par  effet  tunnel.  Il 
existe aussi de  la conductivité par effet tunnel, mais en quantité négligeable par rapport aux 
valeurs développées par hopping. Dans cette étude (Chap 5‐III.1.1), nous avons observé une 
conductivité par saut  lors de  l’incorporation de nanoparticules métalliques dans une matrice 
P(VDF‐TrFE).  Benoit122  disperse  des  nanotubes  de  carbone  simple  paroi  dans  une matrice 
PMMA et observe une conduction activée thermiquement, illustration d’une conductivité par 
saut décrite par le modèle d’Efros et Shlovskii. Des comportements similaires ont été observés 
avec des charges conductrices de nature différente : Reghu123 avec un polymère conducteur 
(polyaniline) et Psaras124, 125 avec des particules de fer et de noir de carbone.  
 
Au‐dessus  du  seuil  de  percolation,  le  niveau  de  conductivité  est  limité  par  la  présence  de 
matrice  isolante qui enveloppe  les particules et qui est à  l’origine des barrières de potentiel 
observées à  température ambiante. Des niveaux de conductivité bien plus élevés27 peuvent 
être atteints. Cette augmentation  se produit  lorsque  le  seuil de percolation des composites 
est  largement  dépassé.  Ce  phénomène  s’explique  par  le  changement  de  mécanisme  de 
transport.  La  conduction  par  saut  est  remplacée  par  une  conduction  ohmique  par  contact 
direct entre  les particules. Dans ce cas,  il est difficile de considérer  le système comme dilué 
sous  forme  de  dispersion  homogène  conformément  aux  modèles  de  Kirkpatrick7  et  de 
Gennes126.  La  fraction  volumique  de  polymère  n’étant  plus  suffisante  pour  recouvrir  les 
particules métalliques, on assiste à la création d’agrégats conducteurs de taille macroscopique 
infinie dont la conductivité est limitée par les contacts intermétalliques. 
 
Dans  les  systèmes  dilués  ou  de  dispersions  dites  homogènes,  le  niveau  maximal  de 
conductivité dépend de la nature même des particules conductrices.  
Pour des particules métalliques, Alvarez33 relève une valeur maximale d’environ 102 S.m‐1 au‐
delà  de  15 %vol  de  particules microniques  de  cuivre  dans  le  polyéthylène  basse  densité. 
Forester32 obtient le même type de valeur avec des particules nanométriques d’or. Pour notre 
part,  les  conductivités  maximales  obtenues  avec  les  différents  types  de  nanofils  et 
nanoparticules se situent dans cet ordre de grandeur. 
Dans  les  nanocomposites  renforcés  par  des  particules  carbonées, Gojny127 montre  que  les 
nanoparticules de noir de carbone et des nanotubes de carbone double parois, dispersés dans 
une matrice epoxy, donnent des  conductivités maximales de 10‐2 et 10‐3  S.m‐1. Ces  valeurs 
sont en accord avec de Barrau36 pour des double parois. Une synthèse128 de travaux publiés 
sur  la  dispersion  de  nanotubes  de  carbone  permet  de  dégager  une  valeur  maximale  de 
conductivité de 10‐1 S/m. 
 
Les différents résultats expérimentaux et observations confirment que le transport de charge 
dans  les  nanocomposites  étudiés  s’effectue  essentiellement  par  saut.  Le  niveau  de 
conductivité  atteint  est  proportionnel  à  la  densité  de  porteurs  de  charges  susceptibles 
d’effectuer un  saut. Par  conséquent,  les particules métalliques  sont  les plus  adaptées pour 
atteindre les conductivités maximales mais au détriment de leur masse volumique. 
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Conclusion 
La  réalisation  et  l’étude  de  nanocomposites  conducteurs  faiblement  chargés  à  matrice 
polymère  a  permis  de  confirmer  l’importance  du  rôle  joué  par  le  facteur  de  forme  des 
particules conductrices dans  la  réalisation desdits composites. Le choix original des nanofils 
métalliques  comme  objet  conducteur,  a  démontré  son  intérêt  en  ce  qui  concerne 
l’élaboration  de  composites  conducteurs.  Le  choix  d’une  matrice  thermoplastique  a  été 
motivé par l’utilisation croissante de ce type de matériau dans le domaine de l’aéronautique. 
 
Les  nano‐objets  conducteurs  ont  été  réalisés  au moyen  d’une  réaction  électrochimique  en 
solution.  Cette méthode  a  permis  de maîtriser  la  structure  des  nanofils  et  d’obtenir  des 
nanofils  avec différents métaux. Ces métaux  sont  choisis pour  leurs propriétés  électriques, 
mécaniques  et  leurs  capacités  de  résistance  à  l’oxydation.  La  géométrie  des  nanofils  est 
imposée par la structure des membranes utilisées et permet d’obtenir des facteurs de forme 
élevés, d’environ 250. De plus, cette technique permet  l’obtention de nanofils de géométrie 
identique en grande quantité. La grande réactivité de ces objets liée à leur surface spécifique 
élevée,  provoque  certaines  réactions  de  passivation.  Des  traitements  ont  été  proposés  et 
utilisés pour éviter ces phénomènes pour  les nanofils de nickel. Les nanofils métalliques non 
oxydés tels que l’or et l’argent présentent des conductivités proches des matériaux massifs. 
 
Le  procédé  de  dispersion  des  nanofils  dans  le  copolymère  semi‐cristallin  en  voie  solvant 
permet d’éviter  la formation d’agrégat, tout en conservant  le facteur de forme des nanofils. 
Ceux‐ci  influencent  la  structure  cristalline  de  la matrice.  Les  nanofils  comme  les  particules 
sphériques diminuent de façon significative la cristallinité pour des taux de charge élevés. La 
géométrie des nanofils semble influencer de façon plus prononcée cette caractéristique. Pour 
30 %vol de nanofils d’or,  la cristallinité du P(VDF‐TrFE) diminue de près de 90%. Les nanofils 
n’ont pas d’effet sur  la taille des cristallites, seul  leur nombre est affecté.  Il a été démontré 
qu’au‐delà de pc,  les nanofils entraînent de  fortes modifications de  la structure même des 
cristallites  le phénomène s’accentue avec  la création de  l’amas  infini. La  libre circulation des 
électrons  au  sein  du  propre  réseau  métallique  des  fils  s’étend  à  la  totalité  de  l’amas 
conducteur, entrainant une distorsion de  l’équilibre des orbitales des atomes de  la matrice.  
Les cristallites alors crées, sont en majorité pourvus de défauts. 
 
Le module mécanique de cisaillement G’ augmente rapidement avec la fraction de nanofils. 
Sa valeur double pratiquement pour une faible fraction volumique de 4 %vol de nanofils. La 
géométrie des nanofils et plus particulièrement  le  facteur de  forme accentue  fortement  ce 
phénomène.  Cette  croissance  est  proche  de  la  limite  haute  des  différents  modèles 
mécaniques. Cette observation est caractéristique des particules ayant un  facteur de  forme 
élevé. L’effet des nanofils est beaucoup plus marqué dans l’état caoutchoutique de la matrice, 
que  dans  l’état  vitreux.  Les  nanofils  semblent  jouer  le  rôle  de  nœuds  topologiques,  qui 
traduisent  la  création  d’interactions  topologiques  observables  seulement  au‐delà  de  la 
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transition  vitreuse. A  l’état  vitreux,  la mobilité moléculaire  est  de  portée  nanométrique  et 
l’effet des nanofils est plus modeste. 
 
Les mesures  de  conductivité  font  apparaitre  un  saut  de  conductivité  traduisant  une  faible 
valeur  de  seuil  de  percolation  compris  entre  0,75  et  2  %vol  de  nanofils  métalliques.  La 
variation des valeurs est provoquée par  la capacité des nanofils à conserver  leur  facteur de 
forme  initial. Au‐delà du seuil de percolation,  les différents nanofils métalliques constituent 
un  réseau  percolant  en  trois  dimensions.  Le  niveau  de  conductivité  mesuré  avec  les 
différents nanofils est de l’ordre de 102 S.m‐1. Des échantillons comparatifs réalisés avec des 
particules sphériques du métal identique aux nanofils, ont démontré l’influence du facteur de 
forme des nanofils sur la position du seuil de percolation. Un niveau de conductivité identique 
a été obtenu. Pour  les nanocomposites  conducteurs  (p>pc),  il  a été observé deux  types de 
mécanismes  de  conduction.  Pour  des  températures  inférieures  à  ‐100°C,  la  conductivité 
statique ߪௗ௖ est indépendante de la température et le facteur s de la conductivité dynamique  
(ߪ௔௖ ൌ ܣ߱௦) est constant ≈ 0,9. Ces données sont caractéristiques d’un mode de conduction 
par effet  tunnel. Au dessus de  ‐100  °C,  la conduction est activée  thermiquement  suivant  le 
modèle de conduction par saut de Efros et Shklovskii et le facteur s diminue de façon régulière 
confirmant  le mécanisme de conduction par saut ou hopping. Le niveau de conductivité des 
composites  est  géré  par  le  mécanisme  de  hopping  prépondérant.  Ce  mécanisme  est 
proportionnel au nombre de porteurs de charges qui sont contenus dans la bande de valence 
et  qui  sont  susceptibles  d’effectuer  un  saut.  Ce  résultat  confirme  le  choix  de  particules 
métalliques pour accéder aux valeurs de conductivité maximales. Lors d’une mise en œuvre 
différente de type projection,  le seuil de percolation mesuré est équivalent aux échantillons 
volumiques pressés à chaud, démontrant la qualité de dispersion de ces échantillons pressés. 
 
Cette  étude  a  montré  qu’une  matrice  polymère  thermoplastique  isolante  (10‐12  S.m‐1) 
faiblement  chargée  (<5 %vol) de nanofils métalliques présente une  conductivité élevée de 
l’ordre de 102 S.m‐1. Ce niveau de conductivité constitue à notre connaissance, la plus haute 
valeur  mesurée  pour  un  composite  aussi  faiblement  chargé.  Les  études mécaniques  ont 
démontré que pour ces nanocomposites,  les hautes performances mécaniques (résilence et 
module) de la matrice polymère étaient conservées voire optimisées.  
 
Perspectives 
 
La maîtrise de la méthode de synthèse des nanofils est le facteur limitant le plus important de 
leur  utilisation.  Pour  pouvoir  étendre  et  développer  l’étude  de  la  dispersion  de  nanofils 
métalliques dans différents polymères,  il est nécessaire d’élever  le niveau de production des 
techniques actuelles. Les progrès de la chimie devraient permettre d’améliorer ces techniques 
de synthèse. 
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Les  résultats  obtenus  pour  la  méthode  de  dispersion  en  voie  solvant  étaient  une  étape 
obligatoire  à  la  validation  du  concept  nanocomposite  conducteur  constitué  de  nanofils 
métalliques dispersés dans une matrice polymère.  Il est à présent nécessaire   d’évoluer vers 
l’utilisation  et  la  maîtrise  d’une  méthode  de  dispersion  en  voie  fondue.  Cette  nouvelle 
technique  présente  de  nouvelles  contraintes mais  permet  d’envisager  une  utilisation  plus 
proche des attentes industrielles. 
 
Cette étude propose des avancées dans  la compréhension du phénomène de  transport. Les 
interprétations  énoncées  proposent  de  nouvelles  données  et  nécessitent  des  études 
complémentaires  pour  tenter  de mieux  comprendre  les  limites  du  niveau  de  conductivité 
mesuré au‐delà du seuil de percolation. 
 
Les propriétés physiques des polymères utilisés  comme matrice  sont  fortement  influencées 
pour  de  faibles  taux  de  charges  (>  5  %vol).  L’influence  du  type  de  métal,  d’une 
fonctionnalisation, du facteur de forme ou de l’orientation des nanofils reste à explorer.  
 
Les  nanocomposites  conducteurs  faiblement  chargés  ont  des  applications  potentielles  très 
diverses :  en  configuration  3d    comme  matériau  structural    ou  d’assemblage  et  en 
configuration  2d  comme  revêtement  ou  peinture.  Les  matériaux  multifonctionnels  sont 
également  utiles  dans  les  secteurs  du  génie  électrique  et  de  l’électronique :  transport  de 
courant,  blindage  et  protection  électromagnétique.  En  microélectronique,  ces  nanofils 
peuvent  également  être  utiles :  contacts  électriques,  « tapis  de  fakir »,  diodes 
électroluminescentes (LED). 
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RESUME : 
 
Ce  travail  présente  l’élaboration  de  nanocomposites  conducteurs  polymère/nanofils 
métalliques,  faiblement  chargés  afin de  conserver  les propriétés mécaniques  initiales de  la 
matrice polymère. Un travail préalable d’élaboration de nanofils métalliques conducteurs est 
réalisé  avec  différents  types  de métaux.  Ces  nanofils  conducteurs  sont  ensuite  incorporés 
dans une matrice  thermoplastique  isolante de P(VDF‐TrFE). Les propriétés mécaniques  sont 
conservées pour un taux de charge  inférieur à 5 %vol. Pour  les nanocomposites conducteurs 
situés au‐delà du seuil de percolation (0,75 à 2 %vol), une conductivité électrique de 102 S/m 
est relevée. L’influence du facteur de forme, du métal utilisé, de l’évolution de la cristallinité, 
de  la méthode  de mise  en œuvre  des  nanocomposites  sont  discutés  afin  d’interpréter  les 
valeurs obtenues. 
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ABSTRACT : 
 
This work  shows  the  elaboration of  electrical  conductive nanocomposites polymer/metallic 
nanowires, low filled to preserve the mechanical properties of the polymer matrix. Conductive 
metallic  nanowires  were  performed  with  different  kind  of  metals.  These  conductive 
nanowires  are  inserted  into  an  electrical  insulator  thermoplastic matrix  P(VDF‐TrFE).  The 
mechanical properties are maintained for fillers content below 5%vol. Above the percolation 
threshold  (0.75  %  volume)  the  conductive  nanocomposites  reach  a  value  of  electrical 
conductivity near 102 S/m. The  influence of the aspect ratio, metal, crystallinity and process 
are discussed to interpret the values observed. 
 
 
KEYWORDS :  polymer,  nanowires,  conductive  nanocomposites,  composites,  conductivity, 
mechanical properties, crystallinity 
 
